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ABSTRACT: In this paper, γ’ precipitation strengthened super heat-resistant alloy TMW-4M3 was studied 
to clarify the relationship between process conditions and microstructure evolution, and to establish the 
microstructure prediction model. This thesis consists of five chapters. 
 
In chapter 1, we stated material features of TMW-4M3 and its future application of a turbine disk in an 
aircraft engine which requires highly-controlled microstructures and mechanical properties. Moreover, the 
usefulness of microstructure prediction prior to an actual production as a searching method for an 
appropriate process condition was indicated. In addition, previous studies about the dynamic 
recrystallization during isothermal forging process and precipitation behavior during heat treatment process 
were summarized and described the purpose and significance of this research. 
 
In chapter 2, high temperature deformation and microstructure prediction model of TMW-4M3 during 
isothermal forging process were stated. We found that TMW-4M3 shows dynamically recrystallization type 
flow stress curve and its peak and stable values are expressed by exponential function using the 
temperature-compensated strain rate, Zener-Hollomon parameter. Then, we revealed that average grain size 
of dynamically recrystallized microstructure depends on both Zener-Hollomon parameter and the volume 
fraction of γ’ precipitates which has pinning effect on matrix grain boundary migration, and constructed 
dynamically crystallized grain size prediction model including those two factors. 
 
In chapter 3, the evaluation of interfacial energy was stated, which was significantly affected on the growth 
behavior of γ’ precipitates during heat treatment process. The solid-solid interface energy between γ and γ’, 
which has difficulty in directly measuring, was analyzed by the Ostwald growth behavior during heat 
treatment and multicomponent growth rate evaluation model considering cross-diffusion effect of solute 
elements. We found that γ’ shows diffusion-limited growth behavior, where the elastic strain effect from 
lattice mismatch is small enough. Moreover, calculated interfacial energy was increased by a factor of 2 
when considering cross-diffusion effect, and the γ/γ’ interfacial energy of TMW-4M3 was found to be about 
75 mJ/m2 at around 1120 °C. 
 
In chapter 4, the precipitation behavior of γ’ phase during heat treatment process and its prediction model 
were stated. As a numerical modelling of secondary and tertiary γ’ precipitating microstructures which were 
significantly depending on both solution temperature and cooling rate, the existing thermodynamic database 
of Ni-base superalloy was improved to be also available in Ni-Co base superalloy TMW-4M3. Moreover, 
the phase-field method coupled with the classical nucleation theory was applied to the microstructure 
evolution prediction model. We confirmed that the computed particle size distribution of γ’ precipitates 
  
 
reproduced experimental tendency and the calculated average particle size shows good agreement with an 
uncertainty of 10%. 
 
In chapter 5, we summarized this research and showed some example of mechanical property prediction 
using the results of our microstructure prediction model. 
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  諸言 
 本研究の背景 
航空機産業は今後の20年間で大きな成長が予測されている分野であり，原油
価格の高騰や環境保護の観点から燃費の良いジェットエンジンが求められてい
る[1]。また,火力発電の分野においても同様にガスタービンの燃費向上が求めら
れている[2]。これらタービンの高効率化には，タービン内の燃焼温度を上昇させ
ることによってエネルギー変換効率を高めることが有効とされている。タービ
ン内の燃焼温度上昇には，タービン材料の耐用温度を高めることが必要となる。
現在，タービンを構成する各部材の内，高温下に曝されるケース材や低圧・高圧
ディスク，ブレード等にはNi基超耐熱合金が多く適用されているが，更なる燃費
向上のため現行よりも耐用温度の高い材料が切望されている[3]。これら航空機・
エネルギー系の材料は，タービン内で部材が曝される温度環境に応じたクリー
プ強度を有していることが不可欠である。また，特に回転体であり且つ繰り返し
の熱応力がかかる部材には高い低サイクル疲労(LCF)強度が要求される。そのた
め，例えば高圧タービンディスクには高強度が得られやすい粉末冶金材が多く
使用されている。ただし,粉末冶金材は粉末表面の汚染や介在物が混入した場合
に低サイクル疲労強度が低下する問題があり，厳格な品質管理のもと，コンタミ
ネーション管理や粉末粒度の調整が行われている。国内メーカーは，現在のとこ
 2 
 
ろ航空機認定に耐えうる粉末製造技術を保有しておらず，民間用航空機の高圧
タービン分野には参入できていないため，実質欧米メーカーが独占する市場と
なっている。高圧タービン用のディスクやブレードは消耗が激しく交換頻度が
高いため，このビジネスで得られる利益は大きい。しかし，利益確保および国防
上の観点から，欧米メーカーからの情報入手は難しく参入障壁が極めて高いの
が実態である[4]。 
 図 1 に代表的なタービンディスク材料の開発推移を示す[5]。欧米を中心とし
て開発及び実用化が進んできた粉末冶金材に対して，溶解鍛造材も徐々に耐用
温度の点で改良が重ねられてきた。これらの合金の主な強化機構は析出強化で
あり，D022構造の γ’’相を活用した 718 合金や，高温でより安定な L12構造の γ’
相を活用した Waspaloyaや U720Libなどが知られている。その中でも，国立研究
開発法人物質・材料研究機構（NIMS）が開発した TMW-4M3cは最新の粉末冶金
材と同等の強度をもつ溶解鍛造材として実用化研究が進められている[5][6][7]。こ
の TMW-4M3 は Ni-Co基超耐熱合金に分類され，従来の Ni 基超耐熱合金をベー
スに Co と Ti を添加する事で γ’相体積分率を増加して強度向上を図っている。
U720Li の γ’相析出最大量が 45%に対して TMW-4M3 は 50%まで析出するため，
図 1のような良好な高温特性を示す。 
                                                     
a「Waspaloy」は United Technologies, Inc.の登録商標です。  
b「Udimet」は Special Metals社の登録商標です。 
c「TMW」は国立開発法人物質・材料研究機構（NIMS）の登録商標です。 
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図 1. 高温タービンディスク材料defの開発推移[5] 
  
                                                     
d「Inconel」は Special Metals社の登録商標です。 
e「RR」は Rolls-Royce plc の登録商標です。 
f「Rene」は General Electric Corporation の登録商標です。 
550
600
650
700
750
1950 1960 1970 1980 1990 2000 2010 2020
耐
用
温
度
[℃
]
（6
3
0
M
P
a-
1
0
0
0
h
ク
リ
ー
プ
破
断
）
開発年
Rene41
Astrology
718
Waspaloy
U720Li 718Plus
TMW-4M3
Rene95
IN100
U720
N18
Rene88DT
RR1000
ME3
粉末冶金材
溶解鍛造材
Rene88
 4 
 
 一方，γ’相の析出量が増加すると鍛造中の変形抵抗が大きくなり，加工性が低
下する。また，γ’相の析出量は材料温度に対する依存性が大きく，熱処理プロセ
スに対してミクロ組織が敏感に変化する。そのため，マクロ形状に加えて内質の
コントロールも重要である。従って，TMW-4M3 に代表される溶解鍛造型の新た
な析出強化型超耐熱合金をタービンディスクとして実用化する際には，難加工
性の克服による鍛造工程の安定化と，機械的特性の安定化の二点を両立する事
が求められる。そして，これらの製造性および機械的特性の安定化には，適切な
鍛造および熱処理条件の選定と所望のミクロ組織の造りこみが重要である。 
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 従来技術と課題 
 航空機・エネルギー向けのタービンディスク部材は直径が 1m ほどの非常に大
きな鍛造品である。そのため，素材の溶解鋳造工程から鍛造，熱処理，機械加工
などの一連のプロセスを実スケールで行うには非常に多額の費用と時間を要す
る。このような条件において，タービンディスクとしての要求特性を満たすミク
ロ組織を再現するのに必要な製造プロセス条件を試行錯誤的に探索するのは現
実的ではない。 
一つの有効な手段として，数値シミュレーションを活用し計算機上で製造プ
ロセス条件とミクロ組織の関係を評価する手法が挙げられる。これは，Integrated 
Computational Materials Engineering (ICME)という考え方であり，様々な製造工程
における材料組織の変化を，個々の工程における予測モデルの組み合わせで解
析する手法である。 ICME構想は 2006年後半に米国で生まれ，現在は世界的に
広まり実用化も進んでいる[8][9][10][11][12]。例えば，米国の QuesTek 社は ICME に基
づくデザイン手法を体系化してプロセス設計だけでなく材料設計にも反映する
事により，2年間のうちにわずか 5種類のプロトタイプから航空宇宙分野向けの
新合金開発を成功させた[13]。この事例では，従来の開発費用と比べておよそ 5000
万ドルのコスト削減を実現している。このように，ICME に基づくアプローチは
現代の材料およびプロセス設計において重要な役割を担っているが，これらは
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対象の材料およびプロセスに対して適切な予測モデルを用いる事が前提となる。
従って，新合金や新プロセスに対しては既存の予測モデルの適用可否を検討し，
必要に応じて新たな予測モデルを構築する必要がある。TMW-4M3 の実用化にお
いては，鍛造および熱処理工程において以下の課題が想定される。 
 
 鍛造工程におけるプロセス条件とミクロ組織 
 γ’相に代表される析出強化相が多量に析出した高強度合金を鍛造する場合，一
般的には熱間鍛造が用いられる（図 2）。熱間鍛造では事前に素材を加熱して析
出強化相の析出量を減らすことで，変形抵抗が小さい状態で素材を鍛造可能で
ある。しかし，鍛造中に材料と金型の接触や大気によって材料温度が低下する。
材料温度の低下は γ’相の析出を促すため，鍛造中に変形抵抗が増加する。鍛造中
の変形抵抗の変化はプロセス安定性を阻害する要因となる。そのため，TMW-
4M3 においては恒温鍛造プロセスが有用である（図 3）。恒温鍛造では，鍛造前
に素材を加熱するだけでなく，鍛造中にも材料と金型を同時に加熱して材料温
度を一定に保持する機構を用いる。また，鍛造時のひずみ速度も低い値を設定す
る。高温および低ひずみ速度の鍛造条件はいずれも材料の変形抵抗を小さくす
るため，高強度合金の鍛造加工において荷重の面では有利に働く。 
一方，高温状態で鍛造すると γ’相の析出量が減少するため，結晶粒界の移動を 
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図 2. 熱間鍛造プロセスにおける材料温度の変化 
 
 
図 3. 恒温鍛造プロセスにおける材料温度の変化 
  
温度
時間
加熱
熱間鍛造
大気・金型による
温度低下
恒温鍛造
加熱
温度
時間
 8 
 
妨げるピン止め効果が減少する。また，高温では原子拡散が活発になり，粒界移
動が容易である。さらに，低ひずみ速度で鍛造する場合には所定の変形量を与え
るまでに必要な時間が相対的に長くなるため，鍛造時間が増大する。これらは全
て結晶粒の粗大化を促進する影響する因子である。本来，鍛造工程は材料にひず
みを付与して再結晶を促すため，ミクロ組織の観点からは結晶粒の微細化を実
現する重要なプロセスである。特に，母相が面心立方構造(fcc)のまま相変態しな
いTMW-4M3では，鍛造による再結晶以外で結晶粒を微細化する事ができない。
そのため，タービンディスク内側で要求される引張特性や LCF 特性を満たすた
めには，ディスク形状を付与する恒温鍛造工程での結晶粒径のコントロールが
課題となる。これまでに 718合金やWaspaloyなどの析出強化型合金において再
結晶組織の予測モデルが提案されてきた[14][15][16]。これらは鍛造時の温度やひず
み速度を入力値として動的再結晶後の平均粒径を計算しているが，析出相の効
果に関しては影響が小さいとみなすか，あるいは析出相の固溶温度を境界とし
た 2つのパラメータで区別するのみである。一方，TMW-4M3 のような析出量の
多い合金系では，固溶温度以下であっても析出量に応じたピン止め効果の影響
が現れると想定される。変形抵抗の低減と結晶粒微細化のバランスを踏まえた
鍛造プロセス設計を行うためには，鍛造条件に対する組織予測を行う事が重要
である。TMW-4M3 の高温変形や鍛造技術に関するこれまでの研究は，高強度で
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難加工性の材料に対して実機サイズの大型鍛造を成立させるための製造技術に
関する内容や，既存の Ni 基超耐熱合金との各種機械特性の比較が中心であり，
鍛造条件が材料組織にどのような影響を与えるかを定量的に評価した事例は少
ない[6][17]。従って，航空機やエネルギー分野でのタービンディスクに求められる
高度な結晶組織制御を実現するには，TMW-4M3 の高温変形における基礎的な挙
動と，鍛造条件が再結晶組織に与える影響を明確化し，結晶粒径予測モデルを確
立する事が必要である。  
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 熱処理工程におけるプロセス条件とミクロ組織 
 ディスク鍛造後の素材は熱処理工程にてミクロ組織の最終調整を行う。この
時，γ’相析出型の超耐熱合金は温度履歴に応じて様々なサイズおよび形態の γ’相
が析出する事が知られている[18]。具体的には，γ粒界上にピン止め粒子として存
在する粒径 1μm 以上の比較的大きな 1 次 γ’相や，γ 粒内に析出する数百～数十
nm の 2次および 3 次 γ’相などである。特に 2次 γ’相は析出強化相として重要な
役割を有しているが，平均粒子径に応じて転位との相互作用に変化が生じるた
め，強化機構を最大限に発揮させるための適切なサイズが存在する[19][20][21]。既
に述べたとおりタービンディスクは部位に応じて要求特性が異なるため，それ
らに応じて析出組織をコントロールする必要がある。すなわち，温度履歴と析出
挙動の関係性を適切に把握して，最適な熱処理条件を付与する事が求められる。
TMW-4M3 では，溶体化処理中の γ相の粒成長挙動と γ’粒子の成長挙動との関係
性を評価した事例が報告されている[22]。ただし，冷却過程や多段時効処理など
の温度変化に対するミクロ組織の応答について検討した事例は無い。 
 温度履歴に対応したミクロ組織の予測については，熱力学に基づくシミュレ
ーション手法が盛んに行われている。特に，金属組織の変化過程を予測可能なフ
ェーズフィールド法は組織中の濃度分布や個々の粒子形状の情報が詳細に得ら
れるため，ミクロ組織の評価手法として強力なツールである[23][24]。Ni 基超耐熱
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合金の γ’相に関しては，粗大化や形状変化，せん断やラフト化などの様々な適用
例が報告されている[25][26][27][28]。一方，これらのシミュレーションを TMW-4M3
の γ’相析出過程に対して適用する場合には，各相の自由エネルギーや相間の界
面エネルギー，核生成条件などを適切に決める必要がある。自由エネルギーに関
しては，例えば既に実用化が進んでいる Ni 基超耐熱合金系であれば，十分にア
セスメントされた商用のデータベースが存在する[29]。しかし，新しい合金系で
は既存のデータベースと組成範囲が異なる事から，状態図の再現性の検証やデ
ータベースの修正が求められる。また，界面エネルギーについては析出相の核生
成や成長挙動に大きく影響する物性値である一方，固相界面においては直接測
定する事が困難であり，特に実用合金では検証例が少ない[30]。さらに，核生成条
件は熱処理条件によって様々に変化する事が想定されるが，一時的なエネルギ
ー増加を含む核生成現象はエネルギーの安定化を計算するフェーズフィールド
法の枠組みで自然に計算されるものではない。二元系のモデル合金等において
は核生成を考慮したフェーズフィールド計算の事例があるが，多元系の実用合
金では実組織形態との比較には至っておらず，熱処理条件に対する定性的な組
織比較や Kampmann-Wagner 法を用いた数値的な組織評価が中心である[18][31][32]。
従って，設定した合金系や温度履歴に対する核生成挙動を事前に計算し，フェー
ズフィールド法に組み込む事が可能な組織予測モデルを構築する必要がある。 
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 本研究の目的 
 以上述べたように，粉末冶金材と同等の耐用温度を有する溶解鍛造材の TMW-
4M3 は新たなタービンディスク材として期待されている。一方，従来の溶解鍛
造材と比べて γ’相析出量が増加させていることに起因して，鍛造および熱処理
工程での製造性と適切なミクロ組織形成を両立する事が難しい状況にある。そ
こで本研究では，γ’相析出強化型超耐熱合金の TMW-4M3 に対して恒温鍛造お
よび熱処理工程でのプロセス条件とミクロ組織変化の関係を把握し，ICME のア
プローチによって適切なミクロ組織を実現する製造プロセスを事前評価可能な
予測モデルを構築する事を目的とする（図 4）。 
 
 
図 4. TMW-4M3 の鍛造および熱処理工程に対する本研究の取り組み 
2章. 動的再結晶予測モデル
3章. 界面エネルギー評価
4章. 析出組織予測モデル
温
度
恒温鍛造 溶体化処理 時効処理
：母相(γ)
：析出相(γ’)
時間
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 本論文の構成 
 以下に本論文の構成を述べる。 
 第 1 章は諸言であり，本論文の背景や従来技術とその課題，および目的につ
いて述べている。 
 第 2 章では，恒温鍛造工程における TMW-4M3 の高温変形挙動と組織予測モ
デルについて述べている。まず，恒温鍛造を模擬した均一圧縮試験を実施し，変
形抵抗と圧縮条件との関係性を考察した。 TMW-4M3 は高温変形によって動的
再結晶型の応力ひずみ曲線を示し，そのピーク応力や定常応力は温度補償ひず
み速度の Zener-Hollomon 因子(Z 因子)を用いた指数関数で表現できることを明
らかにした。また，高温変形の活性化エネルギーはピーク応力に対して定常応力
で低下しており，転位密度の減少および微細 γ’相の粗大化が影響していると考
えられる。さらに，均一圧縮後の動的再結晶組織の平均粒径は Z 因子だけでな
く，ピン止め粒子である γ’相分率にも依存していることを明らかにした。両者を
考慮した新たな動的再結晶組織の予測モデルを構築し，様々な圧縮条件に対し
て誤差 12%以内で平均粒径を評価できることを実証した。 
 第 3章では，γ’相の成長挙動に大きな影響を及ぼす界面エネルギーの評価につ
いて述べている。直接測定が困難な γ/γ’相間の固相界面エネルギーを，熱処理中
の γ’相のオストワルド成長挙動と，交差拡散を考慮した多元系での成長速度定
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数評価モデルから解析した。その結果，格子ミスマッチによるひずみの影響は十
分小さい事や，交差拡散の有無によって界面エネルギー値が二倍程度変化する
事が分かった。また，Becker らの熱力学モデルに基づいて結晶構造と固溶エン
タルピーから算出した界面エネルギーとの比較により，TMW-4M3 の γ/γ’界面エ
ネルギーは 1120°C 付近でおよそ 75 mJ/m2となる事を明らかにした。さらに，他
の Ni 基超耐熱合金との比較から，Ti/Al 比と γ/γ’界面エネルギーの関係が TMW-
4M3 においても再現されることを明らかにした。一方，整合ひずみの影響が大
きい U700においては粒子成長速度定数が下振れするため，交差拡散を考慮した
評価モデルでも界面エネルギーが過小評価されることが分かった。いずれの場
合においても，熱力学モデルに基づいて界面エネルギーを評価する事で TMW-
4M3 の界面エネルギーが精度良く予測できることを確認した。 
 第 4 章では，熱処理工程における TMW-4M3 の γ’相析出挙動と組織予測モデ
ルについて述べている。まず，タービンディスクの熱処理として一般的な溶体化
処理および二段時効処理を TMW-4M3 の鍛造ディスクから割出した試験片に適
用して，γ’相の析出挙動を評価した。鍛造工程においてピン止め粒子として作用
する粒界上の 1 次 γ’相に加えて，熱処理工程では γ 粒内に 2 次および 3 次 γ’相
が析出している事を確認した。また，γ’相の析出状態は溶体化温度および冷却速
度に大きく依存しており，溶体化温度が高く冷却速度が遅いほど，2次 γ’相の平
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均サイズは大きくなり，その数密度は低下する傾向にある事を確認した。次に，
析出強化相として重要な 2 次および 3 次 γ’相の予測手法として，古典核生成論
およびフェーズフィールド法を用いた組織予測モデルを構築した。計算に用い
る熱力学データベースは，既存の Ni 基超耐熱合金向けデータベースに対して Co
および Ti の増加に伴う影響を反映したパラメータを導入し，TMW-4M3 の γ’相
固溶温度が再現できることを確認した。構築した予測モデルと熱力学データベ
ースおよび第 3 章で検討した界面エネルギーを用いる事で，熱処理条件に応じ
た 2 次および 3 次 γ’相の析出挙動が精度よく再現でき，その平均粒径は実測値
との誤差が 10%以内である事を確認した。 
 第 5 章は結言であり，本研究で得られた析出強化型超耐熱合金の組織予測モ
デルのまとめ，およびその効果を述べた。 
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  恒温鍛造における組織変化と予測モデル 
 
 本章では，恒温鍛造工程における組織予測モデルの構築を目的として，恒温鍛
造を模擬した圧縮試験により TMW-4M3 の高温変形挙動の解析をおこなう。ま
た，ピン止め相が動的再結晶組織に与える影響を解析し，鍛造後の結晶粒径評価
手法を検討する。 
 
 研究背景 
 TMW-4M3 はタービンディスクとしての耐用温度向上のため，これまでの鍛造
ディスク向け Ni 基超耐熱合金と比べて γ’相分率を最大 50%まで増加させてい
る。しかし，γ’量の増加に伴い変形抵抗も高くなるため，鍛造時の荷重増加によ
って大型のプレス機が必要になるなど，加工性の低下が問題である。一般に，高
強度合金を鍛造加工する場合には，熱間鍛造プロセスが用いられる。熱間鍛造で
は，鍛造前に素材を加熱する事で変形抵抗を小さくし，その状態で加工を行う。
ただし，鍛造中は金型との接触や周囲の空気等による抜熱で徐々に素材の温度
が低下するため，加工中に変形抵抗が増加する。 
 そこで，難加工材の鍛造方法として用いられるもう一つの方法が，恒温鍛造プ
ロセスである。恒温鍛造では，素材を鍛造前だけでなく鍛造中にも加熱，保温し
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て温度を均一に保つ。また，鍛造時のひずみ速度を比較的低速に調整する。変形
抵抗は高温や低ひずみ速度の条件において低下するため，恒温鍛造は材料の加
工性の面で非常に有利なプロセスである。ただし，高温条件では元素拡散が活発
化し，さらに γ’相がマトリクスに固溶するため結晶粒粗大化のリスクが増加す
る。また，低ひずみ速度では所定の変形量を与えるのに必要な時間が高ひずみ速
度に比べて長くなるため，結晶粒粗大化が進行しやすい条件である。タービンデ
ィスク内周は引張強度や低サイクル疲労特性向上のために結晶粒を微細にする
必要があるため，恒温鍛造プロセスにおいては製造性と組織制御の両面から適
切な鍛造条件を見つけ出す必要がある。 
 恒温鍛造プロセスでは高温でひずみを導入するため，組織は動的再結晶を起
こして結晶粒径が変化する。一般に，動的再結晶型の高温変形挙動は Zener-
Hollomon 因子(Z 因子)を用いて整理されることが多く，Ni 基超耐熱合金でも多
数の検討事例が存在する[15][33][34]。ただし，ピン止め相が再結晶に与える影響は
考慮されていないか，ピン止め相の有無だけを評価したモデルが大半である
[34][35]。恒温鍛造プロセスにおける工程設計では，製造性と組織制御の観点から
最適な温度やひずみ速度を設定する必要がある。この実現のためには，析出相が
高温変形挙動や動的再結晶組織に与える影響を定量的に評価し，特に再結晶後
の結晶粒径を精度よく予測する事が重要である。  
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 実験方法 
 素材 
 評価対象の TMW-4M3 は，真空誘導溶解（Vacuum Induction Melting, VIM），エ
レクトロスラグ再溶解（Electro Slag Remelting, ESR）および真空アーク再溶解
（Vacuum Arc Remelting, VAR）のトリプルメルトで得られた直径 450-460 mm の
インゴットから，据え込みと鍛伸により製造した直径 220 mm の鍛造ビレットを
用いた[7]。鍛造工程では 1398K 以下の熱間鍛造と，鍛造温度以上の温度域での
熱処理を複数回組み合わせる事で内部組織の再結晶を促進し，延性を確保する
プロセスとした。鍛造ビレットの L 方向中央部からϕ8 × 12Lの円筒試験片を割
り出した。試験片の化学組成を表 1 に示す。また，光学顕微鏡で観察したミク
ロ組織を図 5 に示す。エッチングにカーリング液を用いる事で γ’相が優先的に
腐食されており，その外形を確認する事ができる。γ’相は系全体に均一に分散し
ており，本試験片において凝固時の濃度偏析の影響は十分に小さいと考えられ
る。また，γ相の平均粒径は 18-20μm であった。 
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表 1. TMW-4M3 の化学組成（wt%） 
Ni Co Cr Mo W Ti Al C B Zr 
Bal. 24.09 13.30 2.78 1.17 6.28 2.25 0.014 0.015 0.03 
 
 
 
 
図 5. TMW-4M3 圧縮試験片のミクロ組織(光学顕微鏡写真), (a)低倍, (b)高倍 
 
 
  
200μm 20μm
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 圧縮試験 
 熱間加工再現試験装置 THERMECMASTOR-Zgを用いて，恒温鍛造を模擬した
圧縮試験を実施した[36]。試験片とアンビルの間にダミーの金型を挿入して，周
囲に巻かれた誘導加熱コイルで試験片を加熱した。アンビルはセラミック製の
ため，コイルからは直接加熱されない。ただし，ダミー金型が試験片と共に加熱
されているので，試験片からアンビルへの伝熱が大幅に抑えられ，試験片内の温
度ムラが形成されにくくなっている。ダミー金型の素材には，恒温鍛造用の金型
材料として開発された Ni 基超耐熱合金の Nimowalhを用いた[37]。また，ダミー金
型と試験片の間にはガラスシートを挿入した。さらに，試験片の上下面には同心
円状の溝を設けた。この方法により，ダミー金型と試験片が加熱されるとガラス
シートが融けて溝部分に入り込み，圧縮中の潤滑剤として作用する。これにより，
試験片上下面での摩擦力が十分に軽減されるため，荷重を正確に評価する事が
できる。 
 圧縮試験の圧縮温度は 1223 K から 1433 K の温度範囲で，また，ひずみ速度
は 0.0005 s-1から 0.05 s-1の範囲で実施した。全ての試験片は所定の圧縮温度まで
加熱後，10 分間保持して試験片の温度を安定化した。また，所定の圧縮温度お
よびひずみ速度で圧縮した後は，すぐに窒素ガスで急冷して組織を凍結した。な
                                                     
g 「THERMECMASTOR」は富士電波工機株式会社の登録商標です。 
h 「Nimowal」は日立金属株式会社の登録商標です。 
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お，試験片表面には熱電対をつけて圧縮中の試験片の温度変化を常にモニタリ
ングしておき，所定の温度履歴となるように制御した。 
 圧縮時に得られた荷重曲線からTMW-4M3の変形抵抗曲線を導出した。また，
圧縮後の試験片は圧縮方向に沿って，円筒試験片中心軸を通る面で切断した。切
断面はコロイダルシリカで研磨後にカーリング液で腐食して，中心部のミクロ
組織を観察した。なお，圧縮試験における試験片各部での温度およびひずみ速度
履歴を有限要素法によるシミュレーションで確認し，安定した恒温鍛造条件を
示した部分を観察位置として採用している。結晶粒径は面積計量法により算出
した。また，γ’相分率は断面上の面積率で評価し，Image-Pro Plus を用いた画像
解析で定量化した[38]。 
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 結果と考察 
 高温変形挙動 
 圧縮試験での荷重とストロークの関係から TMW-4M3 の変形抵抗曲線を算出
した。溝付き試験片とガラスシートの組み合わせにより試験中の試験片と金型
間の摩擦の影響は十分小さいとみなし，摩擦の補正は行っていない。一方，加工
発熱の影響に関しては，熱電対で測定した試験片温度と真ひずみ，真応力の 3次
元空間における変形抵抗曲面を定義して，評価温度断面でのデータを変形抵抗
曲線として用いた。圧縮温度 1223 Kにおける変形抵抗の例を図 6に示す。全体
として，低ひずみ域側での加工硬化および後半での軟化傾向を示しており，動的
再結晶型の変形挙動であると考えられる。圧縮試験のパラメータである温度，ひ
ずみ速度と変形抵抗の関係性は，析出強化型の Ni 基超耐熱合金において一般に
以下のモデルで整理できる事が知られている[15][39]。 
 𝑍 = ε̇ exp(Q/R𝑇) = Aσn
′
 , (1) 
ここで，𝑍は Z因子，ε̇はひずみ速度，Qは高温変形の活性化エネルギー，Rは気
体定数，𝑇は変形温度，𝜎は流動応力である。また，Aおよびn′は材料定数である。
TMW-4M3 においても式(1)が成立すると仮定して，変形抵抗曲線の特徴量であ
るピーク応力（σ𝑝）および定常応力（σ𝑠）を評価した。ピーク応力は変形抵抗 
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図 6. TMW-4M3 変形抵抗のひずみ速度依存性（圧縮温度 1223 K） 
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曲線の最大値とした。また，定常応力は応力軟化域における最小値を採用した。
理想的な動的再結晶型の曲線を示している場合には図 6 において真ひずみ 1.0
の時の値が定常応力に一致する。一方，定常応力域で応力振動している場合，こ
れらは加工硬化と動的再結晶による軟化が分離して見えているため，個々のサ
イクルの極小値のうち最も小さい値を定常応力とみなした[40]。また，最もひず
み速度の小さい 0.0005 s-1では真ひずみ値が大きくなるにつれて変形抵抗が増加
する傾向を示すものがいくつか存在した。これらは，試験時間の増大により圧縮
後半で潤滑状態が変化し，摩擦の影響が無視できなくなったものと考えられる。
ただし，変形抵抗が増加するよりも前の低ひずみ域で既に定常状態を示してい
ることから，これらに関しても最小応力値を定常応力として用いた。 
まず，ピーク応力（σ𝑝）および定常応力（σ𝑠）の温度依存性を検討した。式(1)
両辺の自然対数をとると，以下の式を得る。 
 ln ε̇ + (Q/R)(1/𝑇) = ln A + 𝑛′ ln 𝜎 . (2) 
この関係式より，ひずみ速度一定の下でln 𝜎のアレニウスプロットを評価する事
で活性化エネルギーの影響(Q/𝑛′R )を見積もる事が可能である。ピーク応力およ
び定常応力に対するアレニウスプロットを，それぞれ図 7 および図 8 に示す。
ひずみ速度 0.05 s-1および 0.005 s-1では全ての温度範囲で一定の傾きを持った直 
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図 7. ピーク応力σpの温度依存性（アレニウスプロット） 
 
 
図 8. 定常応力σsの温度依存性（アレニウスプロット） 
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線関係を示すことが分かった。しかし，ひずみ速度 0.0005 s-1では温度に対して
傾きが変化している。図 7および図 8のアレニウスプロットに対して最小自乗
法で直線近似した傾きを表 2に示す。1373Kよりも低温域では，ひずみ速度 0.05 
s-1や 0.005 s-1の場合と同じオーダーの傾きの直線関係を有しているのに対して，
1373K 以上の高温域では傾きが 1 桁小さくなっていることが分かる。傾きの減
少は活性化エネルギーの低下と結び付けられる。この領域は特にひずみ速度が
小さく，かつ圧縮温度の高い領域である事から，動的回復機構によるものと考え
られる。 
 
表 2. 変形抵抗のアレニウスプロットにおける傾き(Q/𝑛′R) 
ε̇ [s−1] 
Q/𝑛′R 
(σ𝑝) (σ𝑠) 
0.05 1779.7 1491.4 
0.005 1868.2 1246.8 
0.0005 
(T < 1373) 
2438.4 2160.0 
0.0005 
(T ≥ 1373) 
324.8 291.7 
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 次に，応力指数の n’を検討する。式(2)より，温度一定の条件下ではln ε̇とln 𝜎
のグラフの傾きから n’の値を評価できる。ピーク応力および定常応力に対する
ln ε̇とln 𝜎の関係を，それぞれ図 9および図 10に示す。また，各温度において最
小自乗法で直線近似した傾き n’を表 3 に示す。純金属や合金における応力指数
n’は 3～7 の値が報告される事例が多く，今回の結果も概ね同範囲にある事が分
かった[36]。これら表 2および表 3のデータから，各圧縮条件（温度，ひずみ速
度）に対するピーク応力および定常応力の活性化エネルギーを評価すると，それ
ぞれ表 4および表 5の通りである。一般に，動的再結晶型の高温変形における
活性化エネルギーは成分元素の拡散の活性化エネルギーよりも大きな値になる
事が知られている。例えば，Ni の自己拡散における活性化エネルギーは 281 
kJ/mol，Mo の Ni 中の拡散における活性化エネルギーは 288 kJ/mol である。一
方，Ni 基超耐熱合金 Waspaloyの高温変形の活性化エネルギーは𝜎pに対して 346 
kJ/mol から 468 kJ/mol 程度と報告されている[15][16][41][42]。TMW-4M3 の構成元素
では，Al や Ti の Ni 中の体積拡散の活性化エネルギーはおよそ 260 kJ/mol 程度
である[43][44][45]。また，Co, Cr, W の体積拡散の活性化エネルギーは 280-310 kJ/mol
程度である[43][45]。TMW-4M3 の高温変形に対する活性化エネルギーはひずみ速
度 0.005 s-1および 0.05 s-1の領域では 300 kJ/mol から 800 kJ/mol 程度の値を示し
ており，Waspaloyと同様に Ni の自己拡散や成分元素の相互拡散における活性化 
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図 9. ln ε̇とln 𝜎pの関係 
 
 
図 10. ln ε̇とln 𝜎sの関係 
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表 3. ln ε̇とln 𝜎の関係における近似直線の傾き(𝑛′) 
𝑇 [K] 
𝑛′ 
(σ𝑝) (σ𝑠) 
1223 5.395 3.819 
1323 3.359 2.576 
1373 3.152 2.945 
1383 3.641 3.437 
1398 3.585 3.573 
1413 4.142 4.731 
1433 4.171 4.410 
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表 4. ピーク応力に対する活性化エネルギーQ [kJ/mol] 
𝜀̇ [s-1] 
T [K] 
0.0005 0.005 0.05 
1223 1094 838 798 
1323 681 522 497 
1373 84 485 462 
1383 98 566 539 
1398 96 557 531 
1413 112 643 643 
1433 113 648 648 
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表 5. 定常応力に対する活性化エネルギーQ [kJ/mol] 
𝜀̇ [s-1] 
T [K] 
0.0005 0.005 0.05 
1223 686 396 474 
1323 463 267 319 
1373 71 305 365 
1383 83 356 426 
1398 87 370 443 
1413 115 490 587 
1433 107 457 547 
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エネルギーよりも大きな値を示している。これは，動的再結晶によって高温変形
が進行していることを示唆している。一方，ひずみ速度 0.0005 s-1では活性化エ
ネルギーが大きく低下しており，動的回復など別の復旧機構が働いている可能
性が考えられる。 
また，ピーク応力に比べて定常応力に対する活性化エネルギーは小さくなっ
ている。ピーク応力を示すひずみ領域は動的再結晶が部分的にのみ起こってい
る段階であり，圧縮に伴い導入された転位がまだ多く残存しているため変形に
対する抵抗が極大値を示す状態である。一方，定常応力を示すひずみ領域では，
ひずみにより導入される転位密度が連続的な動的再結晶によって減少している
状態である。炭素鋼の高温変形挙動に関する研究から，動的再結晶過程が促進さ
れた条件においては活性化エネルギーが低下する事が知られている[46][47]。ピー
ク応力と定常応力の比較においても，動的再結晶過程の促進度合いの違いが活
性化エネルギーの変化を生じていると考えられる。さらに，ピーク応力から定常
応力に移行するには素材にひずみを付与し続ける必要があるが，恒温鍛造では
低ひずみ速度で加工するため，一定量の変形を与えるのに要する時間が長くな
る。また，素材自体も加熱されて高温であるため実質的な熱処理となり，加工中
に γ’相が固溶およびオストワルド成長する。特に，γ粒内に析出している微細な
2次および 3次 γ’相は析出強化機構として重要であるが，1次 γ’相と比べてサイ
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ズが小さく熱処理の影響を受けやすい。高温保持によって微細な γ’相の粒子サ
イズが成長すると，粒子間距離が広がって強度が低下する[48]。また，固溶した場
合にも同様に析出強化量が減少する。このように，定常応力状態はピーク応力時
に比べて転位密度の減少や微細 γ’粒子の粗大化による析出強化量の低下により
変形が容易となっている。式(1)に示す通り，活性化エネルギーは変形抵抗と正
の相関をもっており，定常応力状態における変形抵抗の減少も活性化エネルギ
ーの低下として表現されているとみなすことができる。 
各圧縮条件に対する活性化エネルギーの値を見てみると，同じ圧縮温度では
ひずみ速度が 0.05 s-1～0.005 s-1 の範囲で変化しても活性化エネルギーは比較的
近い値を示しているが，ひずみ速度が同じでも温度が変化すると活性化エネル
ギーは変化している。全体の傾向として，低温・低ひずみ速度側では活性化エネ
ルギーが大きく，高温・高ひずみ速度になるにつれて徐々に小さくなっている。
高温かつ高ひずみ速度では再度活性化エネルギーが上昇する結果も出ているが，
これはひずみ速度 0.0005 s-1における流動応力評価値のばらつきが𝑛′を通して影
響している可能性がある。いずれにせよ，高温変形に対する活性化エネルギーは
圧縮条件に応じて変化しているが，これは TMW-4M3 の γ’相が温度や時間によ
って変化する事に起因していると考えられる。温度低下で析出量が増加するた
め，低温域は高温域よりも変形抵抗が増加し，高温変形の活性化エネルギーを増
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加させる可能性がある。また，ひずみ速度 0.0005 s-1の場合には，一定のひずみ
を与えるまでに必要な加工時間が他のひずみ速度条件に比べて長くなる。加工
時間が長いと，その間に γ’相の成長も進行するため，これも活性化エネルギーを
変化させる要因となりうる。このような二相組織における活性化エネルギーの
変化は他の合金系でも報告されており，例えば，Ti-6Al-4Vにおいて α+β の二相
組織と β 単相組織を比較した場合，高温変形の活性化エネルギーは α+β の時に
400 kJ/mol 程度であるのに対して，β 単相では 150 kJ/mol 程度である[49]。これは，
α相が β 相に比べて変形抵抗の大きな相である事から，二相組織において β 相の
変形が α 相の変形に律速され，その影響が活性化エネルギーの増加につながっ
たと考えられる[50][51]。また，TMW-4M3 と組織構成が近い Ni 基超耐熱合金の
U720Li でも，温度とひずみ速度の組み合わせによって活性化エネルギーが変化
する事例が示されており，TMW-4M3 と同様に低温・低ひずみ速度で大きな活性
化エネルギーとなる傾向が報告されている[52]。 
このように，二相組織では評価対象のプロセス条件によって組織構造が変化
してしまうため，Z 因子における活性化エネルギーを一意に決めることが難し
い。ただし，工業的な観点では，ひずみ速度や温度に対する流動応力の応答を 1
つの変数で整理可能な Z 因子は非常に有用であり，プロセス条件を設定する上
で重要な指標となりうる。そこで，図 7 から図 10 のデータに基づき圧縮条件
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全体に対してグラフの傾きの平均値から活性化エネルギーを算出し，それをも
ってピーク応力および定常応力を Z 因子で整理した。式(1)を用いたピーク応力
σ𝑝および定常応力σ𝑠の予測値と実測値の比較をそれぞれ図 11および図 12に示
す。圧縮温度およびひずみ速度の組み合わせから決まる幅広い Z の範囲に対し
て，σ𝑝およびσ𝑠の予測値は実測値によく一致していることが分かる。また，具体
的なモデル式は以下の通りである。 
[𝜎p] 𝑍 = 𝜀̇ exp (
613.6×103
RT
) = 1.07 × 1014 × 𝜎p
3.92 , (3) 
[𝜎s] 𝑍 = 𝜀̇ exp (
410.3×103
RT
) = 2.19 × 107 × 𝜎s
3.64 . (4) 
評価した圧縮条件範囲に対する活性化エネルギーの平均値は𝜎pにおいて 613.6 
kJ/mol，𝜎sにおいて 410.3 kJ/mol である。  
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図 11. ピーク応力σ𝑝と Z因子の関係 
 
 
図 12. 定常応力σ𝑠と Z因子の関係 
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 ミクロ組織 
 圧縮試験後のミクロ組織の一例を図 13 に示す。真ひずみとして 1.4を付与し
ており，変形抵抗は定常状態，ミクロ組織は系全体が完全動的再結晶状態になっ
ていると想定される領域である。圧縮温度が高くなるにつれて，動的再結晶後の
平均粒径（𝐷DRX, 動的再結晶粒径）は大きくなり，γ’相の析出量は減少していく
様子が確認できる。なお，図 13 (f)の圧縮温度 1433 Kの条件では，他の圧縮温
度に比べて著しく粗粒となったためスケールを変更して表示した。アレニウプ
ロットで評価した𝐷DRXの圧縮温度依存性を図 14に示す。全圧縮温度域において
傾きは一定ではなく，温度が上昇するにつれて徐々に大きくなっていることが
分かる。 
次に，ひずみ速度と𝐷DRXの関係性の一例を図 15に示す。ひずみ速度が大きい
場合には𝐷DRXは小さく，また，ひずみ速度が小さい場合には𝐷DRXは大きくなっ
ている。各圧縮温度における動的再結晶粒径𝐷DRXのひずみ速度依存性を図 16に
示す。ひずみ速度の増加に対する𝐷DRXの減少傾向は，両対数グラフにおいて線
形関係である事が分かる。ただし，その傾きは圧縮温度が低い場合には小さく，
圧縮温度が高くなるにつれて大きくなっている。また，傾きは大きく 3 段階で
変化しており，今回の実験条件においては低温域(1373K以下)，中温域(1383K～
1413K)および高温域(1433K)でそれぞれ近い値を示している。これら 3つの領域 
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図 13. 圧縮試験後ミクロ組織の圧縮温度依存性（光学顕微鏡写真）；ひずみ速度
0.005 s-1，真ひずみ 1.4，圧縮温度(a)1223 K, (b)1373 K, (c)1383 K, (d)1398 K, (e)1413 
K, (f)1433 K（1433K のみスケール変更）  
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図 14. 動的再結晶粒径𝐷DRXの圧縮温度依存性（アレニウスプロット） 
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図 15. 圧縮試験後ミクロ組織のひずみ速度依存性（光学顕微鏡写真）；圧縮温度
1383 K, 真ひずみ 1.4, ひずみ速度は (a)0.0005 s-1, (b)0.005 s-1, (c)0.05 s-1 
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図 16. 動的再結晶粒径𝐷DRXのひずみ速度依存性 
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における圧縮後ミクロ組織の EBSD解析結果の例（圧縮温度 1323K, 1383K およ
び 1433K）をそれぞれ図 17，図 18および図 19に示す。図 13 と同様に，最も
粗粒となる図 19（圧縮温度 1433 K）のみスケールを変更した。いずれの条件に
おいても γ相は全体的に等軸的かつ混粒組織である。また，隣接する結晶粒同士
の結晶方位はランダムに分布しており，それぞれが高角粒界で囲まれている。さ
らに，結晶粒の方位分散（Grain Orientation Spread, GOS）は系全体で一様ではな
く，局所的に GOS 値が高い領域や低い領域が分布している。従って，これらは
不連続動的再結晶組織であると考えられる。ただし，結晶粒サイズが比較的大き
く，かつ GOS 値が小さいものがいくつか存在しており，圧縮後の冷却過程にお
ける準動的再結晶組織や静的再結晶組織が混在している可能性がある。一方，ひ
ずみ速度 0.0005s-1 で圧縮温度が高い条件では，いくつか粗大で扁平な結晶粒が
確認された（図 20）。扁平結晶粒の GOS は周囲の結晶粒に比べて極端に大きな
値を示しており，ひずみが蓄積されている状態であることが分かる。これらは動
的回復によって動的再結晶せずに残っている結晶粒と考えられ，図 7や図 8 で
見られた活性化エネルギーの低下を引き起こしたと想定される。同じ視野に対
する局所方位差（Kernel Average Misorientation, KAM）を図 21に示す。扁平結晶
粒において粒内 γ’相周囲の KAM 値が大きくなっており，ひずみが集中してい
る傾向が見られる。一方，粒界近傍は粒内に比べて KAM 値が小さい。KAM 
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図 17. TMW-4M3 の 1323K圧縮後ミクロ組織(真ひずみ 1.4): (a) IPF マップ(黒点
は γ’相)，(b) GOS+GB マップ 
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図 18. TMW-4M3 の 1383K圧縮後ミクロ組織(真ひずみ 1.4): (a) IPF マップ(黒点
は γ’相)，(b) GOS+GB マップ 
  
50μm
50μm
50μm
50μm
50μm
50μm
(a) (b)
0 10
高角粒界( 5   )
双晶粒界(Σ3)
GOS
0.0005 s-1
0.005 s-1
0.05 s-1
圧
縮
方
向
 45 
 
 
 
図 19. TMW-4M3 の 1433K圧縮後ミクロ組織(真ひずみ 1.4): (a) IPF マップ(黒点
は γ’相)，(b) GOS+GB マップ（図 17および図 18とスケール変更） 
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図 20. ひずみ速度 0.0005s-1, 1398K 圧縮後ミクロ組織における扁平結晶粒(真ひ
ずみ 1.4): (a) IPFマップ(黒点は γ’相), (b) GOS+GBマップ 
 
 
図 21. ひずみ速度 0.0005s-1, 1398K 圧縮後ミクロ組織における KAM マップ(真
ひずみ 1.4): (a) 図 20 と同視野, (b)扁平粒近傍の拡大図（(a)赤枠部） 
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値が大きな部分は同時に γ’相も存在しているため，ひずみエネルギーの小さな
結晶粒が隣接しているにも関わらず，ピン止め効果により粒界移動が妨げられ
ていると考えられる。 
動的再結晶後の平均粒径𝐷DRXは，一般に Z 因子を用いて以下の式で整理でき
る。 
 𝐷DRX = ADRX𝑍
−nDRX , (5) 
ここで，𝐴DRXおよび𝑛DRXは合金ごとの定数である。式(5)は例えば高 Z条件，す
なわち，低温かつ高ひずみ速度条件で圧縮した場合に𝐷DRXが小さくなる事を示
している。図 11や図 12で示した通り，Z因子は材料に作用する流動応力に対
応した値である。従って，高 Z 条件では大きな流動応力により転位密度が高く
なり，再結晶の核生成が促進されることで細粒組織がもたらされると考えられ
る。恒温鍛造の工程設計では主要なプロセス条件である鍛造温度とひずみ速度
から定まる Z 値を基に，式(5)を用いる事で鍛造後の結晶粒径を予測することが
出来る。そこで，式(5)に基づいて TMW-4M3 の鍛造組織予測モデルを検討した。
なお，ビレットからタービンディスクへの恒温鍛造工程では，材料全体にひずみ
1.0 を超える十分な変形が与えられるため，完全動的再結晶状態を前提として，
Z 因子は定常応力σ𝑠に対応する活性化エネルギーおよび材料定数で評価した。
TMW-4M3 の圧縮試験後の𝐷DRXと圧縮条件から決まる Z因子の関係を図 22に 
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図 22. 圧縮試験後の Zと𝐷DRXの関係（エラーバーは標準誤差）  
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示す。一般に，合金系に対して式(5)は一意に決まるため，図 22 の両対数グラフ
においてデータ点が一つの直線状に並ぶはずである。しかし，TMW-4M3 では，
直線関係が圧縮温度に依存する結果となった。つまり，同じ Z 条件で恒温鍛造
しても，鍛造温度が異なると動的再結晶粒径が変化する事を示している。これは，
動的再結晶後の組織がピン止め相である γ’相の影響を受けた結果と考えられる。
Waspaloyでは γ’相の有無によって，𝐷DRXと Zの関係が大きく変わる事が報告さ
れている[16]。ただし，γ’相の影響を定量的に評価した事例は報告されておらず，
γ’相存在下での鍛造プロセスを予測する場合においては，これらを反映した予測
モデルが求められる。図 22における直線の傾きは図 16と同様の特徴を持つこ
とから，𝐷DRXとZの関係を以下の 3つに分類した。 
 領域 1：1373 K 以下の低温域 
 領域 2：1383 K から 1413K付近の中温域 
 領域 3：1433 K 以上の高温域 
図 22において領域 1は直線の傾きが最も小さい。また，温度に対する依存性も
小さく，従来通り Z 条件のみで𝐷DRXを整理しても十分良い予測になっている領
域である。一方，領域 2 は領域 1 に比べて傾きが大きい。また，同一の Z 条件
で圧縮した場合に𝐷DRXの差が明確に現れており，Z 以外の温度依存性が無視で
きない。最後に，領域 3 は領域 1 や領域 2 に比べて傾きが最も大きく，𝐷DRXも
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大きな値を示している。 
 ここで，ピン止め効果を有する γ’相の分散による結晶粒成長の変化を以下に
示す Smith-Zener式で評価した[53]。 
 ?̅? = a
?̅?
𝑓𝑏
 , (6) 
上式において，?̅?は平均結晶粒半径，𝑓は分散粒子の相分率，?̅?は分散粒子の平均
半径であり，不動分散粒子の仮定の下ではa = 4/3，b = 1が同定されている。ま
た，様々な修正式も提案されている[54][55][56][57][58][59][60][61]。圧縮試験後の γ’相の平
均粒子半径および相分率の傾向を図 23に示す。ここでは圧縮後の冷却過程で析
出した微細 γ’相の影響を排除するため，粒子径 1 μm 以上の γ’相のみを評価し
た。γ’相分率は圧縮温度が高温になるにつれて減少する。一方，各圧縮温度に対
してひずみ速度が小さいほど平均粒子半径は大きくなる。ただし，その変化量は
小さく，どの圧縮温度条件でも 1.7 μm 前後である。次に，各圧縮条件での?̅?/?̅?と
𝑓の関係を図 24に示す。平均結晶粒半径は?̅? = 𝐷DRX/2で計算した。ミクロ組織
が式(6)に従う場合，図 24 は右下がりの直線を示し，切片と傾きからそれぞれa
およびbを算出できる。1373K 以下では，同じ圧縮温度（γ’相分率）に対してひ
ずみ速度の違いによる?̅?/?̅?の変化は小さく，式(6)を用いても十分整理できる。し
かし，1383K 以上の温度域では式(6)だけでは整理できず，ひずみ速度の影響を
考慮する必要がある。また，図 21で示したように γ’相の周囲はひずみが集中す 
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図 23. 圧縮試験後の γ’相の相分率𝑓(左軸)と平均粒子径?̅?(右軸) 
（エラーバーは値の範囲） 
 
 
図 24. 圧縮試験後の?̅?/?̅?と𝑓の関係 
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るため再結晶核生成サイトとして寄与するが，高温かつ低ひずみ速度では γ’相
の数密度が低下するため核生成サイトも減少する。これは動的再結晶組織の粗
粒化に影響する因子である。γ’相の平均粒子間距離?̅?intについて，𝐷DRXとの比率
𝐷drx/?̅?intおよび温度依存性を図 25 に示す。𝐷DRX/?̅?int = 2を超えたあたりから，
ひずみ速度の違いによる𝐷DRXの影響が大きくなっている。1433K では γ’相がほ
とんど析出しておらず，動的再結晶組織の粗大化が顕著であり，𝐷drx/?̅?intが 1よ
りも小さくなっている。 
 
 
 
図 25. 動的再結晶粒径と γ’相平均粒子間距離の比𝐷drx/?̅?intと温度依存性 
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 ピン止め効果を考慮した再結晶組織予測モデル 
 ここまでの検討結果から，図 22において分類した 3つの領域は以下のよう
な組織形成過程になっていると考えられる。 
 領域 1：ピン止め効果が支配的 
 領域 2：ひずみ速度依存性が支配的（ただし，ピン止め効果が影響） 
 領域 3：ひずみ速度依存性が支配的 
領域 1 は γ’相の析出量が多いため，図 24 に示した通り Smith-Zener 式で整理で
きると考えられる。ただし，図 22に示す通り，わずかではあるが Z因子に対す
る依存性が確認できる。鍛造工程設計ではひずみ速度による影響を無視する事
はできないので，領域 1 に対しては式(5)に基づく単一のモデル式で表現する事
とした。図 22における両対数グラフのデータプロットに対して，最小自乗法に
よる最適解を評価した結果，領域 1のモデル式として以下の式を得た。 
 𝐷DRX = 51.4 × 𝑍
−0.0577 , (7) 
 次に，ピン止め効果が寄与しない領域 3を考える。こちらは，ひずみ速度依存
性を有する。また，従来の単相組織における動的再結晶過程と同等の組織変化を
示していると考えられる。そこで，γ単相となる他の温度域にも適用できるよう
に，式(5)に基づき Z を用いて一般化した予測式を評価した結果，以下の式を得
た。 
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 𝐷DRX = 72403 × 𝑍
−0.227 , (8) 
 最後に，ひずみ速度依存性が支配的だが，ピン止め効果の影響が無視できない
領域 2を検討する。ここでは，Z因子による影響とピン止め効果による影響を両
方取り入れた予測式を構築する必要がある。まず，式(5)の両辺の自然対数を考
える事で，以下の式を得る。 
 ln 𝐷DRX = ln𝐴DRX − nDRX ln 𝑍 . (9) 
図 22 において，各圧縮温度では式(9)に示す直線関係がそれぞれで成り立って
いる。また，圧縮温度が変化するにつれて直線がわずかに傾きを変えながら粗粒
側に推移している。そこで，式(9)におけるln 𝐴DRXやnDRXの γ’相分率に対する依
存性を評価した。結果を図 26および図 27に示す。ln 𝐴DRXは𝑓の 2次式で，nDRX
は𝑓の 1次式で以下の様に整理できる。 
 ln 𝐴DRX = 590.4 × 𝑓
2 − 247.3 × 𝑓 + 30.8 , (10) 
 nDRX = −0.219 × 𝑓 + 0.131 , (11) 
式(7)-(11)を用いて評価した𝐷DRXの予測値と実測値の比較を図 28に示す。Z因
子だけでなく γ’相によるピン止め効果を同時に評価する事で，幅広い圧縮条件
に対して精度よく𝐷DRXを予測する事が出来ている。予測誤差は平均粒径で 12% 
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図 26. ln 𝐴DRXの γ’相分率依存性 
 
 
図 27. 𝑛DRXの γ’相分率依存性  
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図 28. ピン止め効果を考慮した動的再結晶粒径予測モデルの計算精度 
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以内，粒度番号で 0.3以内に収まっており，実際の鍛造工程に対するプロセス設
計において十分な精度である。 
 動的再結晶過程に対するピン止め効果の影響が無視できない系において，恒
温鍛造条件下での𝐷DRXと Z因子の関係は最終的に以下の形でまとめられる。 
 𝐷DRX = ADRX(𝑓)𝑍
−nDRX(𝑓) . (12) 
従来の定常的な組織構成に対するモデル式(5)とは異なり，材料定数であるADRX
およびnDRXに γ’相分率依存性を導入した。また，ピン止め効果の寄与の違いか
ら，式(12)は以下の 3 つに分類できる。 
 領域 1：ピン止め効果が支配的 
  ADRX = A1, nDRX = n1 . (13) 
 領域 2：ひずみ速度依存性が支配的（ただし，ピン止め効果が影響） 
 ln ADRX = A2𝑓
2 + 𝐴2
′ 𝑓 + 𝐴2
′′, nDRX = n2𝑓 + n2
′  . (14) 
 領域 3：ひずみ速度依存性が支配的 
 ADRX = A3, nDRX = n3 . (15) 
ここで，式(12)を展開すると以下の式を得る。 
 𝐷DRX = ADRX(𝑓)𝜀̇
−nDRX(𝑓)exp (−
nDRX(𝑓)𝑄
𝑅𝑇
) . (16) 
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式(16)から，領域 1，2，3 は指数 n の変化に対応して，それぞれ活性化エネル
ギーの異なる組織変化過程であると理解できる。 
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 まとめ 
 ピン止め効果を持つ析出強化相を従来材よりも多く含む高強度超耐熱合金
TMW-4M3 において，製造性と組織制御の両面を考慮した鍛造工程のプロセス設
計を効率良く進めるための組織予測モデルを検討した。 
恒温鍛造を模擬した圧縮試験から，TMW-4M3 は動的再結晶型の変形抵抗を示
すことが分かった。ただし，特にひずみ速度の小さい 0.0005 s-1の条件では，1373K
以上の高温において動的回復型に変化する事が分かった。また，変形抵抗曲線の
ピーク応力および定常応力は Z 因子の指数関数で表現可能であり，高温変形の
活性化エネルギーはピーク応力域に比べて定常応力域で低下する事が分かった。 
さらに，動的再結晶後の平均粒径は Z 因子とピン止め効果を有する γ’相分率
の両方に依存する事が分かった。材料定数に γ’相分率の依存性を導入する事で
構築した予測モデルにより，動的再結晶粒径を誤差 12%以内（粒度番号で 0.3以
内）の精度で評価できることが分かった。これにより，恒温鍛造のひずみ速度と
鍛造温度から再結晶組織を見積もる事が可能となり，プロセス条件の事前検討
を効率的に進める事ができる。実際の恒温鍛造プロセスではひずみ速度や材料
温度が常に一定ではなく，プロセスの序盤や終盤で変化する場合がある。このよ
うな Z 因子および温度の変動プロセスに対する組織予測モデルの確立が今後の
課題として挙げられる。  
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  母相/析出相間の界面エネルギー評価 
 
 本章では，γ’相の析出過程予測において重要な物性値である γ 相と γ’相間の界
面エネルギー（γ/γ’界面エネルギー）評価を目的として，TMW-4M3 における γ’
相の成長挙動および熱力学モデルに基づく界面エネルギー予測手法について論
じる。 
 
 研究背景 
 恒温鍛造工程で結晶粒径を所望のサイズに制御した後，熱処理工程では γ 粒
内においてサブミクロンオーダーの 2 次および 3 次 γ’相を析出させて，TMW-
4M3 の強度特性を更に向上させる必要がある。γ’相の析出過程は核生成および
成長挙動によって構成されるが，これらの組織化過程は γ 相と γ’相の界面エネ
ルギーに大きく依存している。例えば核生成においては，界面エネルギーが小さ
い方が大きな核生成頻度が得られる。その一方，成長過程では界面エネルギーが
小さいと成長速度が低下する。そのため，γ’相の析出過程を予測する場合には，
γ 相と γ’相の間の界面エネルギー（γ/γ’界面エネルギー）を正確に把握しておく
ことが重要である。 
 界面エネルギーの測定方法に関してはいくつかの手法が提案されているが，
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固相界面においては直接測定が困難である。そのため，組織変化に基づく間接的
な評価や，第一原理計算および分子動力学計算などの理論計算により求められ
る事が多い[62][63][64][65][66]。γ’相析出型の合金系においては，様々な二元系 Ni 基合
金で γ’相の粗大化過程から界面エネルギーを評価した事例が報告されている[67]。
ただし，多元系の実用合金においては成長挙動の評価に留まっている事が多く，
界面エネルギーの評価事例は少ない[30][68][69][70]。また，粗大化過程における粒子
サイズ分布（Particle Size Distribution, PSD）は，同じ γ’相析出型であっても合金
系によって様々な傾向を示す[67]。そのため，TMW-4M3 の組織予測モデルを構築
するにあたって，γ’相の成長挙動を解析し，γ/γ’界面エネルギーを評価する事と
した。 
 
 実験方法 
 TMW-4M3 の鍛造材から割出した丸棒試験片（𝜙14×10L）を用いて熱処理試験
を行った。表 6に素材の組成分析値を示す。この試験片を 1473 Kで 4時間保持
して γ’相を完全固溶させた後に，1373 K, 1393 Kおよび 1413 K の 3水準の温度
でそれぞれ 2時間，8時間，24時間および 48時間の時効処理を行って空冷した。
冷却後の試験片は L/2 位置の横断面で切断して，コロイダルシリカを用いた研
磨とカーリング液による化学腐食で γ’相を除去した。走査型電子顕微鏡
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(Scanning Electron Microscope, SEM)によるミクロ組織観察と Image-Pro Plus によ
る画像解析を併用する事で，各熱処理条件での γ’相のサイズ分布を定量的に評
価した[38]。 
表 6. TMW-4M3 組成 [wt%] 
Ni Co Cr Mo W Ti Al C B Zr 
Bal. 24.68 12.99 2.79 1.13 6.10 2.27 0.017 0.014 0.036 
 
 結果と考察 
 γ’相の粗大化挙動 
 時効処理で得られた TMW-4M3 ミクロ組織の SEM 像を図 29 に示す。γ 粒内
を観察しており，γ’相が腐食された部分が周囲の γ相に比べて暗く表示されてい
る。時効温度が高く，時効時間が長くなるにつれて，γ’相の数が減少し，個々の
サイズが増加する傾向が確認できる。このミクロ組織画像から，腐食された γ’相
の形状が完全に確認できる領域のみを抽出し，個々のサイズを円相当半径で評
価した。円相当半径𝑟は，粒子面積を𝑆として以下の式で定義される。 
 𝑟 = √
𝑆
𝜋
 (17) 
なお，SEM 像には非常に微細な γ’粒子の形状も確認できる。これらは時効処理 
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図 29. TMW-4M3 の時効処理後のミクロ組織（SEM 像） 
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後の冷却中に析出した γ’相であり，時効中に成長した γ’相とは異なるため，本
評価からは除外した。次に，γ’相粒子の粗大化挙動を図 30に示す。粒子平均半
径?̅?と時効時間𝑡の両対数グラフ（図 30(a)）を見ると，いずれの条件でも傾きが
1/3 に近い値とっている。Lifshitz-Slyozov-Wagner(LSW)モデルによる定常状態の
オストワルド成長は以下の式で整理されている[71][72]。 
 ?̅?(𝑡)𝑚 − ?̅?(0)𝑚 = 𝑘𝑡 (18) 
𝑚は粒子の成長指数，𝑘は速度定数である。初期状態の粒子平均半径が 0とみな
すと，上式を変形することで， 
 ?̅?(𝑡) = (𝑘𝑡)
1
𝑚 (19) 
を得る。𝑚 = 3は粒子成長が原子の拡散律速状態にある事を示しており，TMW-
4M3 の γ’相粒子成長も同様のメカニズムであると考えられる。図 30(b)のグラフ
から各時効温度の𝑘を最小二乗近似で求めると，1373 K では1.35 × 10−3 μm3/h, 
1393 Kでは1.74 × 10−3 μm3/h, 1413 K では2.82 × 10−3 μm3/hであることが分か
った。 
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(a) 時効時間と粒子平均半径の関係 
 
(b) 時効時間と粒子平均半径の三乗との関係 
図 30. 時効中の γ’相粒子の粗大化過程（エラーバーは標準誤差を示す）  
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 γ’相の粒子サイズ分布 
 γ’相の粗大化過程における PSD も定常状態のオストワルド成長挙動を特徴づ
ける重要な指標である。PSD は自己相似性を持ち，粒子の成長が進んでも分布
形状が変化しないという特徴を持つ。例えば，拡散律速である LSW モデルに従
う場合，PSD関数は以下のように表すことができる。 
 gLSW(𝑢) =
4
9
𝑢2 (
3
3 + 𝑢
)
7/3
(
3
3 − 2𝑢
)
11/3
exp (
−2𝑢
3 − 2𝑢
), (20) 
ここで，𝑢 = 𝑟/?̅?である。また，𝑔(𝑢)は規格化されており，𝑢に対して全区間で積
分すると 1 になる。一方，LSW モデルに対して，不規則相マトリクスにおける
規則相粒子の成長を取り扱った Trans-interface diffusion-controlled (TIDC) モデル
も，γ’相の成長モデルとして提案されている[73]。TIDC モデルは母相と析出相の
間の拡散界面において，結晶構造に規則相が現れることに伴う溶質元素拡散の
遅延が粒子成長の律速段階であることを表現したものであり，(18)および(19)式
において 2<m<3 を満たす。𝑚 = 2の極限は界面律速状態を表しており，この時
の PSD関数は以下のように表される。 
 gTIDC(𝑢) =
8
9
24𝑧
(2 − 𝑧)5
exp (
−3𝑧
2 − 𝑧
), (21) 
ここで，𝑧 = 8𝑢/9であり，PSD 関数は先ほどと同様に規格化されている。48 時
間の時効処理を行った TMW-4M3 の γ’相粒子の PSD を代表値として，上記の
 67 
 
LSW および TIDC モデル（界面律速極限）の PSD と比較した結果を図 31 に示
す。実験で得られた分布は LSW よりも幅が広く，また，ピーク値が低くなって
いる。従って，PSD の観点からは LSW よりも TIDC に近い形状を示すが，これ
は図 30の粗大化過程で得られた拡散律速（𝑚 = 3）の結果と矛盾する。そこで，
新たに体積分率の影響を考える。LSW 理論は析出相の体積分率が十分に小さく，
その寄与が無視できるという条件で成立するモデルである。一方，析出相の体積
分率が無視できない場合には，粒子間の距離が近接する事で溶質元素の拡散が
促進される。この効果を取り入れたモデルは修正 LSW（MLSW）モデルと呼ば
れ，様々な形式が考案されてきた[74][75][76][77][78][79]。粒子成長の挙動が変化するた
め，MLSW モデルの PSD形状は LSW と異なる。なお，TIDC は体積分率が影響
しないモデルであり，PSDは変化しない。そこで，実験値をMLSW モデルの PSD
と比較した結果を図 32 に示す[74]。時効温度域での γ’相の体積分率を画像解析
から算出した面積分率に等しいとみなすと，𝜙は 0.11 から 0.22 の値をとる。図 
32 において実験値は𝜙 = 0.20の PSD 付近に分布していることから，TMW-4M3
の γ’相粒子成長挙動は拡散律速状態であり，体積分率の影響によって PSD が幅
広い分布になっていると考えられる。 
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図 31. 各時効温度での γ’相粒子サイズ分布（48時間後） 
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図 32. MLSW モデルにおける PSDと実験値の比較[74] 
（𝜙は粒子の体積分率を示す） 
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 ひずみエネルギーの影響 
 析出粒子の成長挙動は界面エネルギーだけでなく，格子ミスフィットによる
ひずみエネルギーの影響を受ける。ミスフィットひずみが大きい場合には系全
体のひずみエネルギーを減少させるために粗大化が抑制される。そのため，粒子
成長の速度定数や PSDの標準偏差が時間と共に減少する傾向を見せる[80][81]。一
方，図 30からは速度定数の減少傾向は確認されない。また，図 33に示す PSD
の標準偏差においても，長時間側での減少傾向は見られない。さらに，TMW-4M3
の γ/γ’間における格子ミスフィットひずみは時効温度 1373 Kから 1413 Kにおい
て−0.014%から0.048%と計算されるが，弾性ひずみエネルギーの影響が界面エ
ネルギーに比べて十分小さい Ni-7.0Si-6.0Al (at%)の γ/γ’ミスフィットひずみは
0.10%である[80]。以上の結果より，TMW-4M3 の γ’粒子成長は界面エネルギーに
よって支配されているとみなすことができる。 
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図 33. PSDの標準偏差と時効時間の関係 
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 γ/γ’界面エネルギーの同定 
 LSW モデルでは二元系の希薄溶体を仮定しているため，母相（α）と半径𝑟の
球状析出粒子（β）の界面における質量保存式として以下の関係が成り立つ。 
 ∆𝐶αβ
𝑑𝑟
𝑑𝑡
+ 𝐷
∆𝐶̅α
𝑟
= 0, (22) 
ここで，∆𝐶αβは平坦なα/β界面における平衡組成の差分，∆𝐶̅αは平均場とα/β界
面におけるα相の成分差，𝐷は溶質成分の拡散係数である[82]。しかし，多元系合
金であるTMW-4M3では溶質元素の拡散が他の溶質元素に影響される。従って，
質量保存式を n元系に一般化した以下の関係を考える必要がある。 
 ∆𝐶𝑖
αβ 𝑑𝑟
𝑑𝑡
+
∑ 𝐷𝑖𝑗
𝑛
𝑗=2 ∆𝐶̅
α
𝑗
𝑟
= 0, (23) 
この場合，拡散行列の非対角項が考慮されており，これを交差拡散と呼ぶ。この
ような多元系では，速度定数𝑘についても交差拡散を考慮する必要がある。TMW-
4M3 における γ相中の γ’相の析出を考えた場合，𝑘は以下の式で表される[83]。 
 
𝑘 =
8𝑉m𝜎
9∑ ∑
(𝑋𝑖e
𝛾′ − 𝑋𝑖e
𝛾 ) (𝑋𝑗e
𝛾′ − 𝑋𝑗e
𝛾 ) 𝐺m,𝑖𝑗
𝛾
𝐷𝑖𝑗
𝑛
𝑗=2
𝑛
𝑖=2
, 
(24) 
ここで，𝑉mは γ’相のモル体積，𝜎は γ/γ’界面エネルギー，𝑋𝑖eは各相における溶質
元素𝑖の平衡モル分率，𝐷𝑖𝑗は拡散行列成分，そして𝐺m,𝑖𝑗
𝛾 は γ相のモルギブス自由
エネルギーに対する溶質元素(𝑖, 𝑗)での二階微分値である。γ’相の溶質成分は計算
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状態図（Calculation Phase Diagram, CALPHAD）の手法を用いて，Thermo-Calcお
よび TMW-4M3に対応した熱力学データベースにより算出した[29][84][85][86]。なお，
この熱力学データベースの詳細は第 4章にて説明する。ここで，一例として 1373 
Kでの各相における溶質元素の平衡モル分率計算結果を表 7に示す。γ’相には 7
つの溶質元素（Co, Cr, Mo, W, Ti, Al, Zr）が寄与しており，これらを用いて式(24)
中の𝑋𝑖e, 𝐺m,𝑖𝑗
𝛾 ,および𝐷𝑖𝑗を算出した。なお，𝐷𝑖𝑗の評価には Thermo-Calc Software 
MOBNi1データベースを使用した。1373Kにおける(𝑋𝑖e
𝛾′ − 𝑋𝑖e
𝛾 ) (𝑋𝑗e
𝛾′ − 𝑋𝑗e
𝛾 )𝐺m,𝑖𝑗
𝛾 /
𝐷𝑖𝑗の全𝑖𝑗成分について計算した結果を表 8に示す。対角成分では Coや Cr, Ti の
寄与が大きい。さらに，Coや Ti が寄与する非対角項成分も，対角項と同等の大
きさを示している。拡散行列の対角成分だけを考えると，時効温度においてその
大きさは Zr > Al > Ti = O(10−14) > Cr > Mo > Co = O(10−15) > W = O(10−16)の順番で
ある。従来の拡散律速型における界面エネルギーの評価式では，速度定数𝑘に対
して𝑘 = 8𝐷𝜎𝑋𝑉𝑚/(9𝑅𝑇)という関係式になる。この場合には拡散係数𝐷の対角成
分の大きさが界面エネルギーを律速する形となるため，最も拡散の遅い W の寄
与が大きくなるはずである。ただし，交差拡散を考慮した場合には界面エネルギ
ーに対して母相と析出相間の成分差や自由エネルギーの二階微分値も作用する
ため，拡散行列の対角項だけでは判断できず，W 以外の元素や非対角項の影響
も同等に評価する必要がある。TCNI8 データベースから時効温度域での γ’相の 
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表 7. 1373Kにおける溶質元素の平衡モル分率 
Phase Co Cr Mo W Ti Al C B Zr 
γ 0.258 0.173 0.020 0.004 0.050 0.038 1.7×10−4 7.4×10−4 2.2×10−4 
γ’ 0.161 0.025 0.001 0.001 0.149 0.084 0 0 1.9×10−4 
 
 
表 8. 1373 Kにおける(𝑋𝑖e
γ′ − 𝑋𝑖e
γ )(𝑋𝑗e
γ′ − 𝑋𝑗e
γ )𝐺m,𝑖𝑗
γ /𝐷𝑖𝑗 計算値 [Jm
2s-1mol-1] 
 Co Cr Mo W Ti Al Zr 
Co 1.18×1017 5.25×1016 5.02×1015 1.56×1015 −9.83×1016 −5.39×1016 1.20×1013 
Cr 2.31×1017 3.78×1017 −2.42×1016 −2.31×1016 −1.01×1017 2.52×1017 −1.65×1013 
Mo 2.20×1017 −1.02×1017 5.42×1016 −1.49×1015 −1.72×1017 −2.68×1017 −4.12×1013 
W 5.78×1017 −6.64×1017 −3.72×1015 4.66×1016 1.36×1017 2.08×1016 −4.53×1012 
Ti 5.54×1017 −4.92×1016 −3.92×1015 −1.14×1015 1.17×1017 −5.48×1016 −6.62×1012 
Al 2.12×1017 3.82×1016 7.42×1015 −2.28×1014 −6.08×1016 2.62×1016 3.36×1013 
Zr −5.76×1015 6.00×1014 4.96×1013 2.67×1013 −2.74×1014 1.04×1015 9.30×1011 
（値が 1017を超える要素を網掛け表示） 
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モル体積は 7.39×10−6 m3/mol と算出されるため，図 30 から評価した速度定数𝑘
と組み合わせる事で式(24)を用いて界面エネルギー𝜎を導出した。式(24)の分母
における対角成分のみを考慮した場合と，非対角項も含めた全成分を考慮した
場合の比較を表 9 に示す。非対角項の有無によって界面エネルギーの値は約 2
倍の変化を示している。1393 K において値が少し小さくなっているものの，非
対角項を考慮した γ/γ’界面エネルギー𝜎fullは時効温度域において 75mJ/m
2程度で
あると見積もられる。 
 
 
 
表 9. 粗大化速度から算出した γ/γ’界面エネルギー 
（𝜎diagonal：対角項のみを考慮，𝜎full：非対角項を含む全成分を考慮） 
T [K] 𝜎diagonal [mJ/m
2] 𝜎full [mJ/m
2] 
1373 42.2 77.7 
1393 35.4 67.1 
1413 37.6 72.6 
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 熱力学モデルに基づく界面エネルギー評価との比較 
 γ’相粒子の粗大化挙動から算出した界面エネルギーの妥当性を検証するため，
Beckerのモデルに基づく以下の式を用いて比較を行った[87][88]。 
 𝜎c =
𝑛s𝑧s
NA𝑧l
Δ𝐻sol, (25) 
ここで，𝜎cは整合界面エネルギー，𝑛sは界面における単位面積当たりの原子数，
𝑧sは界面を横切る原子間の結合数，NAはアボガドロ数，𝑧lは母相におけるバルク
状態での配位数，Δ𝐻solは 1 モルの析出相が母相に固溶する際のエンタルピー変
化である。これは，母相と析出相間の結合エネルギーを母相エンタルピー変化か
ら算出し，界面領域での異相間の結合数を乗ずることで界面エネルギー値を評
価するものである。上式において𝑛s, 𝑧sおよび𝑧lは結晶構造から算出可能である。
また，Δ𝐻solは析出相が存在しない場合の母相のエンタルピーと析出相が存在す
る場合の母相のエンタルピーの差であり，析出相分率𝑓𝑝𝑟𝑒𝑐に対する母相エンタ
ルピー𝐻𝑚𝑎𝑡𝑟𝑖𝑥の変化率として
𝜕𝐻𝑚𝑎𝑡𝑟𝑖𝑥,𝑒𝑞
𝜕𝑓𝑝𝑟𝑒𝑐,𝑒𝑞
で評価する。これらを用いて任意の温度
での界面エネルギーを計算できる。このモデルは，既存の Ni 基超耐熱合金にお
いて適用事例が報告されており，TMW-4M3 の γ/γ’界面エネルギーの計算結果と
併せて表 10に示す[30]。なお，式(25)で評価した界面エネルギーは𝜎EBMと表記す
る。γ’相粒子の粗大化挙動から算出した TMW-4M3 の𝜎fullは𝜎EBMによく一致した。
また，他合金の𝜎EBMは 1073Kにおいて 57.7 mJ/m
2 から 90.9 mJ/m2の値をとって
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おり，γ’相の Ti/Al 比に応じて𝜎EBMも大きくなっている（図 34）。この関係は
TMW-4M3 でも成立しており，𝜎EBMで得た TMW-4M3 の γ/γ’界面エネルギーは信
頼性が高く，また温度依存性も適切に評価できていると分かる。  
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表 10. TMW-4M3 および各種 Ni 基超耐熱合金の𝜎EBMと𝜎fullの比較 
（Ti/Al 比は γ’相における平衡モル分率から算出） 
Alloy T [K] 𝜎EBM [mJ/m
2] 𝜎full [mJ/m
2] Ti/Al Source 
TMW-4M3 
1413 73.9 72.6 1.80 
- 
1393 75.0 67.1 1.79 
1373 76.3 77.7 1.78 
1073 99.1 - 1.62 
NIMONIC PE 16i 1073 90.9 - 1.46 
[30] 
NIMONIC 90 1073 72.2 - 1.26 
NIMONIC 80A 1073 61.1 - 1.12 
NIMONIC PK 33 1073 74.8 - 0.78 
IN 738 1073 75.9 - 0.63 
UDIMET 700 1073 71.1 - 0.51 
NIMONIC 115 1073 65.0 - 0.46 
NIMONIC 105 1073 57.7 - 0.20 
 
                                                     
i 「Nimonic」は Special Metals社の登録商標です。 
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図 34. γ/γ’界面エネルギー(𝜎EBM)と Ti/Al 比の関係（1073 K） 
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 最後に，𝜎EBMの適用可能範囲を確認するため，Udimet 700 の γ’相粒子粗大化
挙動から𝜎fullを計算して比較評価を実施した
[89]。1366 K における(𝑋𝑖e
γ′ −
𝑋𝑖e
γ ) (𝑋𝑗e
γ′ − 𝑋𝑗e
γ ) 𝐺m,𝑖𝑗
γ /𝐷𝑖𝑗の値を表 11に示す。TMW-4M3 の場合と同様に，非対
角項において対角項と同等の大きさの成分が含まれており，その影響が無視で
きない。粒子粗大化挙動および熱力学モデルで算出した界面エネルギーの比較
を表 12 に示す。Udimet700 では𝜎EBMと𝜎fullに違いが見られ，全体として𝜎fullが
小さい結果となった。これは，γ/γ’格子ミスフィットによるひずみエネルギーが
影響していると考えられる。Udimet700では，評価温度の中で最も高い 1366Kに
おいて多くの γ’相粒子が立方形状を示している。また，格子ミスフィットひずみ
の計算値は1255 Kから1366Kの範囲において−0.31%から−0.37%であり，TMW-
4M3 と比べても 1 桁大きな値である。そのため，粗大化の速度定数𝑘が抑制され
た結果，界面エネルギーが小さくなったと考えられる。このように，ひずみの影
響が無視できない系においては，𝜎EBMのみで組織形成過程を評価するべきでは
ない。一方，ひずみの影響が十分小さい TMW-4M3 の γ’相粒子成長においては，
𝜎EBMを用いる事で温度依存性を考慮した界面エネルギーを算出できる事が分か
った。 
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表 11. 1366 Kにおける Udimet700 の(𝑋𝑖e
γ′ − 𝑋𝑖e
γ )(𝑋𝑗e
γ′ − 𝑋𝑗e
γ )𝐺m,𝑖𝑗
γ /𝐷𝑖𝑗 [Jm
2s-1mol-1] 
 Co Cr Mo Ti Al 
Co 7.82×1016 5.54×1016 1.02×1016 −9.59×1016 −6.23×1016 
Cr 1.66×1017 2.20×1017 5.89×1016 −2.73×1016 9.35×1016 
Mo 2.33×1017 −7.29×1016 8.83×1016 −6.37×1016 −1.53×1017 
Ti 5.94×1017 −8.45×1016 −1.04×1016 1.63×1017 −1.27×1017 
Al 7.22×1016 1.93×1016 5.87×1015 −1.99×1016 1.29×1016 
（値が 1017を超える要素を網掛け表示） 
 
表 12. Udimet700の γ/γ’界面エネルギー計算結果 
T [K] 𝜎EBM [mJ/m
2] 𝜎full [mJ/m
2] 
1255 78.0 58.5 
1311 73.7 45.8 
1366 69.5 31.9 
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 まとめ 
 TMW-4M3 の γ’相粒子の析出過程を予測するにあたって重要な物性値である
γ/γ’界面エネルギーの評価を目的として，時効処理による γ’相粒子の粗大化挙動
を冶金学的および熱力学的な観点から解析した。 
 多元系における γ/γ’界面エネルギーの算出には交差拡散の影響を考慮する事
が重要である。拡散行列の非対角項，母相－析出相間の組成差および自由エネル
ギー2 階微分値の影響の有無によって界面エネルギーの推定値が 2 倍程度変化
する事が分かった。また，上記の方法により γ’相粒子成長の速度定数から評価し
た γ/γ’界面エネルギー𝜎fullは 1373 K から 1413 K の温度域において，およそ 75 
mJ/m2である事が分かった。 
 さらに，結晶構造と熱力学計算に基づいて算出した界面エネルギー𝜎EBMは，
上記温度域（1373-1413K）に対して 73.9 mJ/m2から 76.3 mJ/m2と見積もられ，
𝜎fullとよく一致する事が分かった。 
 TMW-4M3 における𝜎EBMの値は，他の Ni 基超耐熱合金の γ/γ’界面における
𝜎EBMの傾向と合致しており，温度依存性も考慮した界面エネルギー評価方法と
して信頼性の高いものである事を確認した。 
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  熱処理における組織変化と予測モデル 
 
 本章では，熱処理工程における γ’相の析出挙動予測モデルの確立を目的とし
て，熱力学データベースの検証や核生成条件の評価方法，フェーズフィールド法
を用いた組織形成過程の予測方法について論じる。 
 
 研究背景 
 γ’相析出強化型の超耐熱合金では，熱処理工程で結晶粒内に微細な γ’相を析出
させることで強度向上を図る。ただし，材料の組成や初期組織，熱処理の温度履
歴に応じて γ’相の析出挙動は大きく異なる。析出相のサイズや分布形態は強度
特性に影響を与えるため，熱処理条件と析出挙動の関係をモデル化し，シミュレ
ーションにより熱処理後の組織を事前評価できるようになると，実験数を減ら
す事が可能となる。航空機・エネルギー分野で用いられる大型の鍛造品は材料や
金型，大型プレスなどの設備条件から試作コストが大きいため，組織予測モデル
の構築は工程設計期間短縮の観点からも強力なツールとなりうる。 
 ミクロ組織の予測手法の中でも，金属組織の複雑な界面形状を表現可能な手
法としてフェーズフィールド法が知られている[23][24]。フェーズフィールド法で
は，金属組織を構成する相や界面のエネルギーを計算して，系全体のエネルギー
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が常に最安定となるように界面移動を計算する手法である。そのため，計算に用
いる自由エネルギーが，対象の合金系を正しく表現できていることが重要であ
る。TMW-4M3は既存のNi基超耐熱合金に対してCoや Tiを添加しているため，
Ni 基合金向けのデータベースをそのまま適用できない可能性があり，改めて評
価をする必要がある。 
 また，フェーズフィールド法はエネルギーの安定化計算を行うため，核生成を
自発的に表現する事ができない。そのため，事前に適切な核生成条件を準備して
おく必要がある。温度履歴によって析出形態が変化する系においては，当然，核
生成条件も温度履歴に応じて変化していると考えられる。従って，実験数を減ら
すための組織予測モデルの構築においては，核生成条件を事前に予測できるよ
うにする必要がある。 
 以上の観点から，TMW-4M3 の熱処理工程における γ’相析出過程を対象とし
て，温度履歴から最終組織を予測可能な計算モデルの構築に取り組む。 
 
 
 
  
 85 
 
 材料評価 
 熱処理条件とミクロ組織 
 TMW-4M3 の γ’相がどのような析出挙動を示すのかを把握するため，鍛造デ
ィスクから割出した試験片を用いて図 35 に示す温度履歴で熱処理試験を実施
した[7]。前半の溶体化処理と冷却の工程では，溶体化温度を 1100°C と 1135°C の
2水準，冷却条件を急冷と徐冷の 2水準とした。また，時効処理は全ての場合に
おいて同一の二段時効（650°C/24 時間と 760°C/16 時間）とした。従って，溶体
化温度と冷却条件の組み合わせとして，全 4 条件の熱処理試験を評価した。冷
却過程における温度履歴の詳細を図 36に示す。400°C 以下では元素拡散が抑制
されて γ’相の析出挙動に変化が無いと考えられるため，評価の対象外とした。溶
体化温度から 700°C までの平均冷却速度を考えると，急冷条件はおよそ
270°C/min，徐冷条件はおよそ 130°C/min である。 
 SEM 観察した時効処理後のミクロ組織を図 37 に示す。観察位置は γ 粒内領
域であり，比較的大きな粒子は 2 次 γ’相，微細粒子は 3 次 γ’相である。溶体化
温度が高くなると，2 次 γ’相のサイズも大きくなっていることが分かる。また，
冷却条件が急冷から徐冷になった場合にも同様に，2次 γ’相サイズが大きくなっ
ている。 
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図 35. 熱処理工程の温度履歴 
 
 
図 36. 冷却過程における温度履歴詳細 
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図 37. 時効処理後の TMW-4M3 ミクロ組織（SEM 像）  
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 γ’相固溶温度 
 次に，既存の Ni 基超耐熱合金との析出挙動の違いを確認するため，TMW-4M3
と 720Li 合金を対象として γ’相の固溶温度を評価した。試験片の組成を表 13に
示す。インゴットから割出した微小試験片を石英管に真空封入し，γ’相を完全固
溶させるために 1200°C で 8 時間保持した。その後，1120°C, 1140°C, 1160°C, 
1180°C の 4 水準でそれぞれ 8 時間の時効処理を行い，氷水で急冷した。冷却後
の試験片は，4000 番手の SiC 研磨紙で磨いた後に，ダイヤモンドスプレーを用
いてバフ研磨した。最後に，コロイダルシリカを用いて 10時間以上の振動研磨
を行った。ミクロ組織を SEM 観察して，Image J を用いた画像解析で γ’相分率
の温度依存性を定量的に評価した[90][91]。アレニウスプロットで整理した γ’相分
率の傾向を図 38に示す。γ’量はアレニウスプロットにおいて，時効温度の変化
に対して線形に推移している事が分かる。そこで，図 38で得られた関係を高温
側に外挿することで，TMW-4M3 と 720Li の γ’相固溶温度はそれぞれ 1192°C お
よび 1164°C であると分かった。 
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表 13. 試験片の化学組成 [wt%] 
Alloy Ni Co Cr Mo W Ti Al C B Zr 
TMW-4M3 Bal. 24.03 13.43 2.91 1.11 6.42 2.35 0.015 0.027 0.044 
720Li Bal. 14.59 15.88 3.02 1.26 4.99 2.59 0.015 0.014 0.030 
 
 
 
図 38. 時効処理後の γ’相分率のアレニウスプロット 
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 数値シミュレーションと結果 
 熱力学データベースの評価 
 既存のNi基超耐熱合金向けの熱力学データベースが TMW-4M3にも適用でき
るかどうかを確認するため，ThermoTech 社の TTNI8 データベースを用いて，
Thermo-Calcにより TMW-4M3 の γ’相固溶温度を計算した[29][85]。その結果，γ’相
固溶温度は 1212°C と見積もられ，実験値から評価した 1192°C と比べて 20°C も
高い値となった。これは，標準的な Ni 基超耐熱合金の組成域に比べて，TMW-
4M3 の Co および Ti 組成が大きい事が原因と考えられる。そこで，900°C にお
ける Ni-Co-Ti 三元系の状態図を対象として実験値と計算結果を比較した[92]。そ
の結果を図 39に示す。γ相と η相(Ni3Ti)の相境界において実験値とのずれが大
きい。また，η 単相領域がかなり広い範囲にわたって分布している。さらに，γ
相の固溶限が実験値よりも狭い計算結果となっており，これらが影響して
TMW4M3組成での γ’相固溶温度計算結果が実験値とずれてしまったと考えられ
る。 
そこで，平衡計算が実験値を再現できるように，TTNI8 データベースにおける
Ni-Co-Ti 系の熱力学パラメータを修正した。TTNI8 において，η相と γ’相は副格
子モデルによって記述されている[93]。具体的には η相が(Co, Ni, Ti)3(Ni, Ti)1，γ’
相が(Co, Ni, Ti)3(Co, Ni, Ti)1という副格子構造であり，安定領域を再現するよう 
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図 39. TTNI8 に基づく Ni-Co-Ti 三元系計算状態図と実験値との比較 
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に決められている。ここでは，η相構造における Co3Ti の形成エネルギー，γ’相
構造における Ni3Ti の形成エネルギー，および γ相における Co-Ni-Ti の三元相互
作用エネルギーを修正した。なお，これらの相の熱力学モデルは元々の TTNI8
と同じものを採用した。また，実験データでは Co3V構造が現れているが，TTNI8
の中では定義されていなかったため，データベース修正の対象外とした。修正し
た熱力学パラメータの詳細は以下の通りである。 
 Δ𝐺(Co3Ti;  𝜂) = 2000 + Δ𝐺Co3Ti
𝜂
     J/g-atom (26) 
 Δ𝐺(Ni3Ti;  γ′) = −450 + Δ𝐺Ni3Ti
γ′      J/g-atom (27) 
 𝐿(Co, Ni, Ti;  γ) = −30000        J/g-atom (28) 
ここで，Δ𝐺(Co3Ti;  𝜂)とΔ𝐺(Ni3Ti;  γ′)はそれぞれ η相構造の Co3Ti および γ’相構
造の Ni3Ti に対する形成エネルギーである。また，Δ𝐺Co3Ti
𝜂 とΔ𝐺Ni3Ti
γ′ はそれぞれ η
相構造の Co3Ti および γ’相構造の Ni3Ti に対する TTNi8 の形成エネルギーであ
る。𝐿(Co, Ni, Ti;  γ)は γ相における Co,Ni および Ti の三元相互作用パラメータで
ある。 
 TTNI8 に対して式(26)(27)(28)で定義した新たなパラメータを反映した修正デ
ータベースを用いて 900°C での Ni-Co-Ti 三元状態図を再度計算し，実験値と比
較した結果を図 40 に示す。γ相と η相（Ni3Ti）の間の相境界や，γ相と γ’相の 
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図 40. 修正データベースで計算した Ni-Co-Ti 平衡状態図と実験値との比較 
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間の相境界に対する計算結果が実験値を良く再現している事が分かる。また，修
正データベースを用いて計算した γ’相固溶温度は，TMW-4M3 と 720Li に対して
それぞれ，1194°C および 1163°C となった。いずれも，実験から得られた固溶温
度に対して±3°C の範囲に収まっている。従って，修正データベースは 720Li だ
けでなく TMW-4M3 に対しても γ/γ’相境界を精度よく見積もる事が可能である。
これは，γ相から γ’相が析出する際の駆動力を精度よく計算できる事を示してい
る。以降，この修正データベースを用いて核生成条件やミクロ組織の予測モデル
を検討する。 
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 核生成頻度予測 
 TMW-4M3に対して図 35に示す熱処理工程でのミクロ組織形成過程を予測す
るには，冷却過程での γ’相の核生成頻度を評価する必要がある。後述するフェー
ズフィールド法では系全体のエネルギー低下のみを逐次評価するため，核生成
現象そのものは自然に取り込まれるものではない。例えばスピノーダル分解の
シミュレーションでは乱数により濃度揺らぎを導入しておくことで，析出粒子
の生成のきっかけを与える手法が用いられている[94]。ここでは，古典核生成論
に基づき熱力学計算から核生成条件を導出する[95][96]。対象とする析出相は γ 粒
内に析出する 2 次および 3 次 γ’相である。まず，核生成頻度を評価する初期状
態において，母相である γ相の組成を定義する必要がある。ただし，冷却過程の
初期状態は溶体化処理直後の高温条件であるため，その時の γ 相の組成を直接
評価する事は困難である。そこで，冷却初期における組織構成が γ 相と 1 次 γ’
相の二相組織とみなし，1次 γ’相は全て γ粒界上に存在していると仮定する。こ
の時の γ相の組成は以下の関係式を満たす。 
 𝐶TMW−4M3 = 𝐶γ ⋅ 𝑓γ + 𝐶γ′ ⋅ 𝑓γ′  , (29) 
 𝑓γ + 𝑓γ′ = 1 , (30) 
ここで，𝐶TMW−4M3，𝐶γおよび𝐶γ′はそれぞれ合金組成，γ 相組成および 1 次 γ’相
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組成である。また，𝑓γおよび𝑓γ′はそれぞれ γ相と γ’相の体積分率である。 
まず，組成について検討する。𝐶TMW−4M3は合金組成であるため既知である。
また，γ’相は規則構造であるため，初期温度，すなわち溶体化温度での平衡組成
計算結果を𝐶γ′とみなすことができる。一方，1 次 γ’相分率𝑓γ′は時効処理後のミ
クロ組織から評価可能であり，溶体化温度 1000°C と 1135°C に対してそれぞれ
0.205および 0.130 である。γ’相の構成元素の内，拡散の早い Al 原子を対象に溶
体化後の Ni 中での拡散距離√𝐷𝑡を算出すると 1μm 程度であった。これは，1 次
γ’相の平均粒子間距離よりも短い。そこで，1次 γ’相分率𝑓γ′は溶体化工程終了時
の値が時効処理後まで変化しないと仮定すると，式(30)から𝑓γを求める事ができ
る。以上より，式(29)から算出した冷却開始時の γ相組成𝐶γを表 14に示す。 
 
 
表 14. 冷却開始時の γ相組成推定値 [wt%] 
溶体化温度 Ni Co Cr Mo W Ti Al C B Zr 
1100°C 
1135°C 
Bal. 
Bal. 
25.76  
25.01  
16.24  
15.04  
3.59  
3.30  
1.29  
1.21  
4.68  
5.40  
1.89  
2.09  
0.019  
0.017  
0.034  
0.031  
0.046  
0.046  
 
  
 97 
 
 次に，核生成頻度を計算する。冷却過程では γ’相が γ粒内に析出するため，均
質核生成として取り扱う。この時，時間依存の核生成頻度𝐽(𝑡)は以下の式で算出
できる。 
 𝐽(t) = 𝑍𝛽∗𝑁0exp (−
Δ𝐺∗
k𝑇
) exp (−
𝜏
𝑡
)  , (31) 
ここで，𝑍は Zeldovich 定数，𝛽∗は原子の結合頻度，𝑁0は核生成サイト総数，Δ𝐺
∗
は核生成の臨界エネルギー，kはボルツマン定数，Tは絶対温度，𝜏は潜伏時間，
t は時間を表す。γ 相から γ’相が核生成する際の臨界エネルギーは以下の式で表
される。 
 Δ𝐺
∗ =
16π𝜎3
3(Δ𝐺m
γ→γ′/𝑉m
β
)
2  , (32) 
ここで，𝜎は γ/γ’界面エネルギー，Δ𝐺m
γ→γ′は γ’相が生成する際のモルギブスエネ
ルギー変化である。𝑉m
βは γ’相のモル体積であり，ここでは 6.79×10-6 m3/mol とし
た。また，Δ𝐺m
γ→γ′と𝑋𝑖
γ′は熱力学計算により算出した。一方，Zeldovich 定数の Z
は以下の式で表される[96]。 
 𝑍 =
𝑉m
γ′
2πNA𝑟∗
2 √
𝜎
k𝑇
  , (33) 
ここで，NAはアボガドロ数，𝑟
∗は析出相の臨界半径であり，以下の式で表現され
る。 
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 𝑟∗ = −
2𝜎𝑉m
γ′
Δ𝐺m
γ→γ′  . (34) 
また，原子の結合頻度𝛽∗は以下の様に計算される[97]。 
 𝛽∗ =
4π𝑟∗2
a4
[∑
(𝑋𝑖
γ′/γ
− 𝑋𝑖
γ/γ′
)
2
𝑋𝑖
γ/γ′
𝐷𝑖
𝑘
𝑖=1
]
−1
  , (35) 
ここで，aは格子定数である。また，𝑋𝑖
γ′/γおよび𝑋𝑖
γ/γ′はそれぞれ，界面における
γ’側および γ 側の元素 i に関するモル分率である。𝐷𝑖は元素 i に対する拡散係数
であり，MOBNi1 データベースより算出した。一方，潜伏時間𝜏は温度履歴の積
分形式を用いて以下の様に表される[98]。 
 ∫𝛽∗(𝑡′)dt′
𝜏
0
=
1
2𝑍2(𝜏)
  . (36) 
界面エネルギー𝜎については，第 3章で議論した Beckerらのモデルに基づいて 
𝜎EBMで評価する。TMW-4M3 の γ/γ’界面エネルギーについて，温度依存性を考慮
した𝜎EBMの計算結果は図 41に示す通りである。 
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図 41. 冷却過程における γ/γ’界面エネルギーの温度依存性 
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 以上の結果を用いて，式(31)に基づき計算した γ’相の核生成頻度を図 42に示
す。なお，冷却過程の温度履歴は図 36 に示す通りとした。全体の傾向として，
2 つの核生成ピークが確認できる。1 つ目のピークは 1000°C 付近であり，高温
で元素拡散が活発な領域である事から γ’相の成長も促進される。従って，このピ
ークは 2次 γ’相に対応する核生成と考えられる。また，800°C 付近から徐々に立
ち上がる幅広い 2 回目のピークは 3次 γ’相の核生成に対応すると考えられる。 
 ここで，冷却過程における γ’相生成のモルギブスエネルギー変化Δ𝐺m
γ→γ′と γ’
相の総析出量の推移を，各温度での平衡 γ’量と併せて図 43に示す。数値は溶体
化 1100°C＋急冷条件の計算結果を用いた。まず，冷却過程の初期段階において，
Δ𝐺m
γ→γ′の絶対値は徐々に大きくなっている。これは，γ粒内において温度低下に
伴い溶質元素が過飽和状態となっていることを示しており，結果として 2 次 γ’
相の核生成頻度ピークが生じている。また，活発な元素拡散により γ’相が大きく
成長するため，析出量も急激に増加する。一方，900°C 付近では析出量の増加率
が低下するが，これは既に平衡量に近い γ’相が析出しているためである。γ’相周
囲の溶質元素が枯渇して過飽和状態が解消されたため，Δ𝐺m
γ→γ′も 0 に近づいて
いる。その後，900°C以下でも引き続き冷却過程が進行すると，γ’相の平衡量は
さらに増加し，同時にΔ𝐺m
γ→γ′の絶対値が増加する。これは，2次 γ’相周囲の溶質
元素の枯渇と温度低下による拡散距離の減少により 2次 γ’相が成長できず，粒 
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図 42. 冷却過程における γ’相の核生成頻度 
 
 
図 43. 冷却過程での γ’相析出量と自由エネルギー変化量の関係 
（1100°C 溶体化+急冷） 
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子間に再度溶質元素の過飽和領域が形成されたためである。この結果，2回目の
核生成ピークが引き起こされ，3次 γ’相が形成されると考えられる。 
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 ミクロ組織予測 
 TMW-4M3 において γ粒内析出する γ’相のうち，図 37に示したように，3次
γ’相は 10 nm 前後の大きさであるのに対して，2 次 γ’相は 100 nm 程度の大きさ
であり，サイズが 1桁異なる。2次 γ’相と 3次 γ’相の組織形成過程を同時に計算
する場合，3次 γ’相の形状を再現するためには 1 nm 以下のメッシュサイズが望
ましいが，2次 γ’相に対しては過剰に小さい値であり計算時間を増加させる要因
になると考えられる。そこで，図 44に示すイメージにて，2次 γ’相と 3次 γ’相
を個別の解析領域に分離してそれぞれの析出過程に注目し，その組織化過程を
フェーズフィールド法で予測するモデルを構築する。組織予測計算ソフトウエ
アにはMICRESS を用いた[99]。フェーズフィールド法において，個々の相に異な
る変数を与える形式はマルチフェーズフィールドモデルと呼ばれ，以下の時間
発展方程式によって記述される。 
 
∂𝜙𝑖
∂𝑡
= ∑
𝑀𝑖𝑗
𝑛
{∑ [(𝜎𝑗𝑘 − 𝜎𝑖𝑘) (
π2
𝛿2
𝜙𝑘 + ∇
2𝜙𝑘)]
𝑛
𝑘=1
𝑛
𝑗=1
+
2π
𝛿
√𝜙𝑖𝜙𝑗Δ𝐺𝑖𝑗}  , 
(37) 
ここで，𝜙𝑖は相𝑖のフェーズフィールド変数，𝑀𝑖𝑗は相𝑖と相𝑗の界面のモビリティ，
𝜎𝑗𝑘は相𝑗と相𝑘の間の界面エネルギー，𝛿は界面幅，Δ𝐺𝑖𝑗は相𝑖と相𝑗の間の化学的
駆動力である。 
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図 44. 2次 γ’相と 3次 γ’相の個別予測モデル 
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フェーズフィールド法を用いた組織予測における計算条件を表 15 に示す。2
次 γ’相では計算領域を 600 nm 角の二次元平面領域として，メッシュサイズを 4 
nm，界面幅を 16 nm に設定した。3 次 γ’相では計算領域を 60 nm 角の二次元平
面領域として，メッシュサイズおよび界面幅もそれぞれ 0.4 nm および 1.6 nm と
した。また，計算領域の全周を周期境界条件とした。界面エネルギーは核生成条
件の算出で使用したものと同じであり，図 41に示すとおり温度依存性を考慮し
た。界面モビリティはアレニウス型を導入し，Ni 中の Al 拡散を参考に図 45の
通りに設定した。温度履歴に関して，冷却過程は図 36の通りとした。一方，時
効処理においては加熱および冷却過程による組織変化は十分小さいと仮定し，
時効温度での等温保持に置き換えた。つまり，時効処理 1 の計算を行う際の初
期組織は，冷却過程の計算における 400°C 到達時の組織とした。さらに，時効処
理 1の計算は 650°C で 24時間保持した所で終了とした。時効処理 2も同様の取
り扱いとして，760°Cで 16時間保持した時の状態を最終的なミクロ組織とした。
なお，初期状態はいずれも γ単相である。2 次 γ’相予測モデルにおいて，γ相初
期組成は核生成頻度予測の際に用いた表 14である。一方，3次 γ’相予測モデル
では，図 42に示す 3次 γ’相核生成の直前のタイムステップにおける γ相平均組
成を初期組成として用いた。 
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表 15. フェーズフィールド法における計算条件 
パラメータ 2次 γ’相 3次 γ’相 
計算領域 (nm2) 600×600 60×60 
メッシュサイズ (nm) 4 0.4 
界面幅 (nm) 16 1.6 
境界条件 周期境界 (全周) 
γ/γ’界面エネルギー (J/m2) 図 41の通り 
γ/γ’界面モビリティ (m4/(Js)) 図 45の通り 
γ相初期組成 表 14の通り 平均値 (核生成前) 
 
 
図 45. γ/γ’界面モビリティ M の温度依存性  
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核生成条件に関して，図 42の核生成頻度は単位体積当たりの核生成頻度を示
している。今回のフェーズフィールド法による計算条件として取り扱うために
は 2 次元平面での核生成数に換算する必要がある。まず，核生成頻度を時間積
分する事で，3次元空間での核生成密度𝜌3Dが得られる。次に，𝜌3Dを 2/3 乗する
事で，2次元平面での核生成密度𝜌2Dを定義する。この時，3次元空間と 2次元平
面での平均粒子間距離〈𝐿〉は，以下の様に表される。 
 
𝜌2D = 𝜌3D
2
3 , (38) 
 〈𝐿〉3D = 𝜌3D
−
1
3 , (39) 
 
〈𝐿〉2D = 𝜌2D
−
1
2 = (𝜌3D
2
3)
−
1
2
= 𝜌3D
−
1
3 . (40) 
このように 2 次元平面での核密度を定義すると，平均核間距離が 3 次元空間の
場合と等しくなるため，3次元空間と同等の拡散場を 2次元平面上に表現する事
ができる。また，粒子成長の速度指数は 2 次元と 3 次元の間に差が無いことが
知られており，計算効率向上の観点からも 2 次元平面での取り扱いとした[100]。
ここでは，0.1秒ごとに核生成頻度を時間積分し，2次 γ’相については 600 nm 角
の計算領域に相当する γ’相の核生成数を算出した。また，3次 γ’相については 60 
nm 角に相当する γ’相の核生成数を算出した。フェーズフィールド法に基づく冷
却過程の組織計算では，上記の積分時刻において対応する核生成数の γ’相を γ相
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の任意の箇所にランダムに配置する。逐次 γ’相を配置しながら冷却過程の組織
変化を計算する事で，2次および 3次 γ’相の成長挙動を予測した。  
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 考察 
 2 次 γ’相の核生成頻度計算結果を図 46 に示す。1100°C 溶体化条件に比べて，
1135°C 溶体化条件の方が高温側で核生成が始まっている。これは，1135°C 溶体
化の方が 1次 γ’相の γ相への固溶量が多いからである。冷却速度で比較すると，
急冷条件の方が核生成頻度のピーク値が大きくなっている。これは，急冷条件の
方が大きな過冷度を得る事ができるため，核生成の臨界サイズが小さくなった
ためと考えられる。 
 次に，時効処理後のミクロ組織について，実験結果と 2 次 γ’相の計算結果の
比較を図 47に示す。フェーズフィールド法を用いて計算した 2 次 γ’相の析出組
織は実験で得られた組織形態を良く再現していることが分かる。2次 γ’相平均粒
子サイズの比較を図 48に示す。実験，計算のいずれにおいても，粒子サイズは
二次元平面における粒子面積に対する円相当直径で評価した。全ての条件にお
いて，平均サイズの計算結果は実験値に対して誤差 10%以内に収まることが分
かった。また，粒子サイズ分布に関する比較結果を図 49に示す。観察された粒
子サイズは実験と計算で同等の範囲に分布していることが分かった。以上の結
果から，古典核生成論に基づく核生成頻度予測およびフェーズフィールド法に
よる組織予測の連成により，TMW-4M3 の熱処理工程における 2 次 γ’相の組織
形成過程を定量的に評価できることが分かった。 
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図 46. 2次 γ’相の核生成頻度計算結果 
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図 47. 時効処理後の TMW-4M3 ミクロ組織の比較 
 
200nm
実験
(SEM像)
計算
(Al濃度)
1100°C溶体化
+急冷
1100°C溶体化
+徐冷
1135°C溶体化
+急冷
1135°C溶体化
+徐冷
0 6Al [wt%]
 112 
 
 
 
 
 
 
 
図 48. 熱処理条件の違いによる 2次 γ’相平均サイズの比較 
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図 49. 2次 γ’相の粒子サイズ分布の比較  
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 一方，3次 γ’相について計算した熱処理工程での析出成長過程を図 50に示す。
冷却後は，非常に微細な 3次 γ’相が γ相内全域に多数分散している。時効処理 1
では，時間の経過と共に 3 次 γ’相の成長と数密度の低下が進行する様子を確認
できる。時効処理 2でも同様の傾向を示している。これらは，時効温度に応じた
相分率の変化と，オストワルド成長による組織変化と考えられる。二段時効終了
後の 3次 γ’相の平均サイズを実測値と比較した結果を図 51に示す。実測値では
溶体化温度が高い場合に，3次 γ’相の平均サイズがわずかに小さくなる傾向があ
る。フェーズフィールド法による計算結果もこの傾向を再現しており，誤差も最
大でも 5%程度である。ただし，60 nm 角の計算領域では時効処理後の 3次 γ’相
の数そのものが 1 個や 2 個と非常に少ないため，平均値やサイズ分布をより正
確に評価には解析領域を拡大する必要がある。 
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図 50. 熱処理中の 3 次 γ’相成長過程(Al 濃度分布); (a) 冷却後, (b) 650°C/1時間
後, (c) 650°C/24 時間後, (d) 760°C/1時間後, (e) 760°C/16時間後 
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図 51. 熱処理条件の違いによる 3次 γ’相平均サイズの比較 
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 最後に，開発した熱処理過程での析出組織予測モデルを 720Li 合金に対して
適用検証した事例を示す。γ’相を完全固溶させた 720Li 試験片における冷却速度
と γ’相析出粒子サイズの関係を評価した実験事例を対象に，同様の工程を核生
成頻度予測および組織予測で再現し，計算で得られた粒子サイズを比較した[18]。
その結果を図 52に示す。横軸は 1180°C から 400°C までの 780°C の温度差を冷
却するのに要した時間であり，最も左側のプロットが急冷(78°C/s)，右側のプロ
ットが徐冷(0.217°C/s)に対応する。720Li 合金においても，開発した組織予測モ
デルを用いる事で，冷却過程で析出する γ’相サイズの冷却条件依存性を適切に
評価可能である事が分かった。 
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図 52. 720Li 合金の冷却化過程における γ’相析出サイズと冷却時間依存性 
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 まとめ 
 熱処理工程における複雑な γ’相析出挙動を制御して所望の機械的特性を得る
ためのプロセス条件を効率よく探索するために，実験に先立って熱処理条件と
組織形成の対応関係を解析可能な組織予測モデルを検討した。 
 熱処理工程では，γ 粒内で 2 次および 3 次 γ’相が析出している事を確認した。
また，γ’相の析出状態は溶体化温度および冷却速度に大きく依存しており，溶体
化温度が高く冷却速度が遅いほど，2次 γ’相の平均サイズは大きくなり，その数
密度は低下する傾向にある事を確認した。 
 次に，γ’相の析出過程予測手法として，古典核生成論およびフェーズフィール
ド法を用いた組織予測モデルを構築した。計算に用いる熱力学データベースは，
既存の Ni基超耐熱合金向けデータベースに対して Coおよび Tiの増加に伴う影
響を反映したパラメータを導入し，TMW-4M3 の γ’相固溶温度が再現できるこ
とを確認した。核生成頻度予測では，溶体化温度と冷却速度に依存した溶質元素
過飽和度の変化の違いにより，様々な核生成頻度分布が適切に求められること
が分かった。 
 構築した組織予測モデルと熱力学データベースおよび，第 3 章で検討した界
面エネルギーの温度依存性を用いる事で，熱処理条件に応じた 2 次および 3 次
γ’相の析出挙動が精度よく再現できる事が分かった。析出強化相として重要な 2
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次 γ’相においては，計算により得られた粒子サイズが実験値と比べて誤差 10%
以内に収まっており，定量評価として十分な精度である事を確認した。また、本
開発モデルは 720Li 合金においても γ’相の析出サイズを予測可能であり，析出
強化型超耐熱合金に対して広く適用可能である事を確認した。これにより，想定
する熱処理プロセスに対してどのような γ’相析出組織が得られるかを事前に評
価する事が可能となり，熱処理工程設計のリードタイムを大幅に短縮する事が
できる。一方，スケールが大きく異なる 1次，2次および 3次 γ’相を同一視野で
取り扱うシミュレーション技術の確立が今後の課題として挙げられる。 
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  結言 
 
 本論文では，γ’相析出強化型超耐熱合金の TMW-4M3 に対して恒温鍛造およ
び熱処理工程でのプロセス条件とミクロ組織変化の関係をモデル化し，ICME の
アプローチによって適切なミクロ組織を実現する製造プロセスを事前評価可能
な枠組みを構築する事を目的として，以下の 2 つのアプローチによる研究開発
について述べた。 
 
(1) 恒温鍛造工程における組織予測モデルの構築（第 2章） 
(2) 熱処理工程における組織予測モデルの構築（第 3章および第 4章） 
 
 以下に，各章で得られた結論をまとめる。 
 第 2章では，まず，恒温鍛造を模擬した均一圧縮試験を実施し，変形抵抗と圧
縮条件との関係性を考察した。TMW-4M3 は高温変形によって動的再結晶型の応
力ひずみ曲線を示し，そのピーク応力や定常応力は温度補償ひずみ速度の Zener-
Hollomon 因子(Z 因子)を用いた指数関数で表現できることを明らかにした。ま
た，高温変形の活性化エネルギーはピーク応力状態よりも定常応力状態におい
て小さくなる事を示した。さらに，均一圧縮後の動的再結晶組織の平均粒径は Z
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因子だけでなく，ピン止め粒子である γ’相分率にも依存していることを明らか
にした。両者を考慮した新たな動的再結晶組織の予測モデルを構築し，様々な圧
縮条件に対して誤差 12%以内で平均粒径を評価できることを実証した。 
 第 3章では，γ’相の成長挙動に大きな影響を及ぼす界面エネルギーの評価につ
いて述べた。直接測定が困難な γ/γ’相間の固相界面エネルギーを，熱処理中の γ’
相のオストワルド成長挙動と，交差拡散を考慮した多元系での成長速度定数評
価モデルから解析した。その結果，格子ミスマッチによるひずみの影響は十分小
さい事や，交差拡散の有無によって界面エネルギー値が 2 倍程度変化する事を
明らかにした。また，Becker らの熱力学モデルに基づいて結晶構造と固溶エン
タルピーから算出した界面エネルギーとの比較により，TMW-4M3 の γ/γ’界面エ
ネルギーは 1120°C 付近でおよそ 75 mJ/m2となる結果を得た。さらに，他の Ni
基超耐熱合金との比較から，Ti/Al 比と γ/γ’界面エネルギーの関係が TMW-4M3
においても再現されることを明らかにした。一方，整合ひずみの影響が大きい
U700においては粒子成長速度定数が下振れするため，交差拡散を考慮した評価
モデルでも界面エネルギーが過小評価されることが分かった。いずれの場合に
おいても，熱力学モデルに基づいて界面エネルギーを評価する事で Ni 基超耐熱
合金およびTMW-4M3の界面エネルギーが精度良く予測できることを確認した。 
 第 4 章では，熱処理工程における TMW-4M3 の γ’相析出挙動と組織予測モデ
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ルについて述べた。まず，タービンディスクの製造工程において一般的な溶体化
処理および二段時効処理を TMW-4M3 の鍛造ディスクから割出した試験片に適
用して，γ’相の析出挙動を評価した。鍛造工程においてピン止め粒子として作用
する粒界上の 1 次 γ’相に加えて，熱処理工程では γ 粒内に 2 次および 3 次 γ’相
が析出している事を確認した。また，γ’相の析出状態は溶体化温度および冷却速
度に大きく依存しており，溶体化温度が高く冷却速度が遅いほど，2次 γ’相の平
均サイズは大きくなり，その数密度は低下する傾向にある事を確認した。次に，
2次および 3次 γ’相の析出予測手法として，古典核生成論およびフェーズフィー
ルド法を用いた組織予測モデルを構築した。計算に用いる熱力学データベース
は，既存の Ni 基超耐熱合金向けデータベースに対して Coおよび Ti の増加に伴
う影響を反映したパラメータを導入し，TMW-4M3 の γ’相ソルバス温度が再現
できるように修正した。修正データベースと古典核生成論を用いて，冷却中の γ’
相核生成頻度を評価した。冷却に伴う溶質過飽和と核生成・成長のバランスが影
響する事で γ’相の核生成ピークが 2 回出現する事を明らかにした。フェーズフ
ィールド法による組織予測モデルに対して，修正熱力学データベースおよび核
生成頻度予測結果を連成させる事で，熱処理条件に応じた 2 次 γ’相の析出挙動
が精度よく再現でき，その平均粒子径は実測値との誤差 10%以内である事を実
証した。また，3次 γ’相についても実測値を再現する結果が得られた。 
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 以上，本論文の第 1 のアプローチとして，第 2 章では恒温鍛造工程における
ピン止め効果を考慮した組織予測モデルを提案し，鍛造後の動的再結晶粒径を
誤差 12%の精度で評価できる事を示した。また，本論文の第 2 のアプローチと
して，第 3章では組織形成の重要なパラメータである γ/γ’界面エネルギーの評価
方法および推定値を検証した。さらに，第 4章では CALPHADを活用し，TMW-
4M3 に対応した熱力学データベースを構築するとともに，古典核生成論に基づ
く核生成頻度予測，第 3 章で評価した界面エネルギーおよびフェーズフィール
ド法に基づく組織形成過程予測の連成により，熱処理後の γ’相の析出組織を誤
差 10%の精度で評価できる事を示した。これらの組織予測モデルを活用する事
で，鍛造工程および熱処理工程でのプロセス条件からどのようなミクロ組織が
得られるのかを事前評価する事ができる。高強度合金の大型鍛造品は材料費や
金型費，装置稼働コスト等の面から，試作回数の削減や試作期間の短縮が強く望
まれており，本論文で示した組織予測モデルに基づく ICME のアプローチの活
用が望まれる。このような組織制御は機械的特性を予測するのに非常に有効で
ある。例えば，TMW-4M3 の微細 γ’相（2 次 γ’相および 3次 γ’相）による析出強
化量は，それぞれ以下の式で見積もる事が可能である[101]。 
 τ𝑐 = √
3
2
(
𝐺𝑏
𝑟
) 𝑓1/2
𝑤
𝜋3/2
(
2𝜋𝛾APB𝑟
𝑤𝐺𝑏2
− 1)
1/2
 , (41) 
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 τ𝑐 =
𝛾APB
2𝑏
[(
6𝛾APB𝑓𝑟
𝜋𝑇
)
1/2
− 𝑓] , (42) 
ここで，τ𝑐は転位が γ’相を横切る際の正味のせん断応力，𝐺はせん断弾性率，𝑏
はバーガースベクトル，𝑤は転位対の反発係数，𝛾APBは逆位相境界エネルギー
（Anti-Phase Boundary, APB），𝑇は絶対温度，𝑓は析出相分率，𝑟は析出相サイズ
（半径）である。数百ミクロンサイズの 2 次 γ’相では，先行転位と後続転位から
なる転位対が共に，同じ γ’相の中に存在する確率が高くなるため，式(41)に示す
Strongly coupled dislocations モデルが用いられる。一方，十ミクロン程度の微細
な 3次 γ’相では，転位対間の距離に比べて γ’相サイズが小さいため，式(42)に示
すWeakly coupled dislocation モデルによってせん断応力が表現される。それぞれ
のモデル式において，材料物性やプロセス条件のほかにミクロ組織が影響する
のは，相分率𝑓および析出相サイズ𝑟である。これらは，図 47や図 50に示すシ
ミュレーション結果から求められる。このような強化機構の組み合わせによっ
て TMW-4M3 全体としての引張強度を評価する事が可能であり，0.2%耐力など
は実験結果とも良い相関が得られている[21]。次に，組織制御によるクリープ特
性向上の事例を図 53 に示す[7]。これは， TMW-4M3 と 720Li の鍛造ディスク
熱処理材を比較したものである。TMW-4M3 の 4つの熱処理条件は図 35に示し
たものであり，720Li についても 1100℃の溶体化処理を対象に冷却（急冷または
徐冷）および二段時効の熱処理材を用いた。本研究で開発した組織予測モデルを 
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図 53. U720Li および TMW-4M3 のクリープ曲線（725°C, 630MPa）[7] 
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用いて U720Li の 2 次 γ’相析出形態を計算した結果を図 54 に示す。冷却速度の
違いによる 2次 γ’相のサイズ変化を適切に表現できていることが分かる。一方，
TMW-4M3 の 1100℃溶体化条件と比較すると，2 次および 3 次 γ’相の析出形態
に大きな違いは見られないが，TMW-4M3 ではクリープ寿命が大きく伸びてい
る。これは合金成分による影響が大きいと考えられる。クリープ試験で用いた両
合金の組成を表 16 に示す。TMW-4M3 は 720Li に比べて Co 量が大幅に増加し
ており，これによって γ 相の積層欠陥エネルギーが低下するためクリープ強度
が向上したと考えられる。例えば 2 次クリープ速度と積層欠陥エネルギーの間
には以下の関係が知られている[102][103]。 
 ε̇ = 𝐴𝐷eff [
𝛾SFE
𝐺𝑏
]
𝑛
[
𝜎 − 𝜎0
𝐸
]
𝑚
 , (43) 
ここで，ε̇は 2 次クリープ速度，𝐴は組織依存パラメータ，𝐷effは有効拡散係数， 
𝛾SFEは母相の積層欠陥エネルギー，𝑏はバーガースベクトル，𝜎は負荷応力，𝜎0は
逆応力，𝐺および𝐸はそれぞれ母相の横弾性係数と縦弾性係数である。TMW-4M3
や 720Li における γ 相の積層欠陥エネルギーは，fcc 構造と hcp 構造のギブスエ
ネルギーの差分から算出可能である[104]。本研究で示したフェーズフィールド法
に基づく組織予測モデルでは析出相の配置に応じた母相の濃度分布が計算でき
るため，ミクロ組織に対応した積層欠陥エネルギーの分布が得られる。従って，
積層欠陥幅が広がり γ’相のカッティングが優先的に起こり得る箇所を評価する 
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図 54. U720Li の熱処理後ミクロ組織の比較 
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事などにも適用可能である。一方，TMW-4M3 の 1100°C 溶体化材では，急冷条
件の方が徐冷条件に比べてクリープ特性が向上している。これは，急冷による 2
次 γ’相の微細化がクリープ変形に対する抵抗力の増加につながった結果である。
また，1100°C 溶体化材に比べて 1135°C 溶体化材はさらにクリープ特性が向上し
ているが，これは溶体化温度の上昇による結晶粒径の粗大化によるものである。
このような結晶粒径や γ’相サイズの冷却速度および溶体化温度依存性も，例え
ば図 47 に示したように本研究で開発した組織予測モデルから評価する事がで
きる。本論文で示した組織予測モデルは，所望の機械的特性を得るための材料組
織形態に対して各工程での製造条件が与える影響を，試作前の段階で評価する
事が可能であり，高強度超耐熱合金の最適プロセス確立を進める上で強力なツ
ールとなりうるものである。他合金への展開や，特性予測モデルとの連携を進め
る事で，新たな合金およびプロセス開発への応用が望まれる。 
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